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Abstract 
High nitrogen steels (HNS) differ from conventional austenitic steels on their higher 
yield and tensile strength as well as improved high temperature strength. HNS show 
also a better corrosion resistance, pitting resistance and stress corrosion cracking 
resistance. However, these advantages are accompanied with some problems during 
hot deformation of HNS. Edges and surface cracks as well as forging cracks may 
appear. Time consuming and expensive finishing operations are required for these 
cracks which mean a serious drawback to economic processing of forging blocks.  
The aim of this thesis is the identification of a forging window for an economical 
production of HNS under consideration of the modeling of precipitation and the 
experimental simulation of deformation. The experiments were made on three HNS 
1.4452, 1.4501, and 1.4882 and a reference steel 1.4301. On the modeling of 
precipitation, the phase diagrams were calculated with Thermo-Calc® software in 
order to determine precipitation characteristics and phase transformations. The 
investigation of precipitations helps to draw conclusions from appearing phases and 
dissolving temperatures. In order to simulate the deformation, the high temperature 
properties were determined at deformation temperatures between 900 ºC and 1300 
ºC via hot tensile tests. The compression test defines also the effect of deformation 
temperature on the crack sensibility.  
As a result of experimental simulations, a forging window was determined. The 
results show the deformation temperature window is restricted for austenitic HNS 
1.4452 and 1.4882 in compare to reference steel 1.4301 and super duplex HNS 
1.4501.  
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Kurzzusammenfassung 
Stickstofflegierte Stähle zeichnen sich im Vergleich zu konventionellen 
nichtrostenden austenitischen Stählen durch eine erhöhte Streckgrenze und 
Zugfestigkeit sowie eine verbesserte Warmfestigkeit aus. Sie weisen weiterhin eine 
verbesserte Korrosionsbeständigkeit, Lochfraßbeständigkeit und Beständigkeit 
gegen Spannungsrisskorrosion auf. Diesen Vorteilen können je nach Legierung 
Probleme bei der Warmumformung gegenüber stehen. So können Kanten- und 
Flächenabplatzungen sowohl als auch Risse während des Schmiedens auftreten. 
Diese Risse erfordern eine aufwendige Nachbearbeitung des Gussblockes, welches 
einen Nachteil in der Wirtschaftlichkeit des Prozesses bedeutet.  
In dieser Arbeit wurde ein Schmiedefenster für die wirtschaftliche Warmumformung 
von stickstoffhaltigen Stählen unter Berücksichtigung der Modellierung von 
Ausscheidungen und experimenteller Simulationen von Umformungen identifiziert. 
Dazu wurden drei hoch stickstofflegierte Stähle 1.4452, 1.4501 und 1.4882 und ein 
Referenzstahl 1.4301 untersucht. Zur Ermittlung des Ausscheidungsverhaltens und 
der Phasenumwandlungen werden mit Hilfe des Programms Thermo-Calc® die 
Phasenzustandsdiagramme simuliert. In Verbindung mit den Untersuchungen der 
Ausscheidungen werden Rückschlüsse auf die auftretenden Phasen und die 
Auflösungstemperaturen der Ausscheidungen gezogen. Für die experimentelle 
Simulation von Umformungen werden Heißzug- und Stauchversuche durchgeführt. 
Durch Heißzugversuche werden die Hochtemperatureigenschaften bei den 
Umformtemperaturen von 900 ºC bis 1300 ºC untersucht. In Stauchversuchen wird 
der Einfluss der Umformtemperatur auf die Rissanfälligkeit ermittelt. Mit diesen 
Ergebnissen wird ein Schmiedefenster erstellt.  
Die Untersuchungen zeigen, dass die Umformtemperaturbereiche für die 
austenitischen Werkstoffe 1.4452 und 1.4882 stärker eingeschränkt sind als die für 
den nicht stickstofflegierten Referenzstahl 1.4301 und den hoch stickstofflegierten 
Superduplex-Stahl 1.4501.  
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1 Einleitung 
Stickstofflegierte Stähle zeichnen sich im Vergleich zu konventionellen 
nichtrostenden austenitischen Stählen durch eine erhöhte Streckgrenze und 
Zugfestigkeit sowie eine verbesserte Warmfestigkeit aus. Sie weisen weiterhin eine 
verbesserte Korrosionsbeständigkeit, Lochfraßbeständigkeit und Beständigkeit 
gegen Spannungsrisskorrosion auf /1,2/. Weiterhin bedeutend ist die fehlende 
inverse Relation zwischen Festigkeit und Zähigkeit von Stickstofflegierungen, die mit 
Kohlenstoff nicht erreichbar ist. Das heißt, durch die Festigkeitssteigerung mit 
Stickstoff wird die Bruchzähigkeit der Legierungen kaum verringert. Auch die 
Beständigkeit gegen Lochfraß, die eine charakteristische Eigenschaft 
stickstofflegierter Stähle ist, ist mit Kohlenstoff nicht realisierbar. Des Weiteren 
stabilisiert Stickstoff das austenitische Gefüge, so dass das Legierungselement 
Nickel substituiert werden kann und somit die Biokompatibilität bestimmter 
Legierungen durch Nickelfreiheit verbessert wird. Immerhin reagieren ca. 10% der 
menschlichen Bevölkerung allergisch auf Ni /1,3/. 
Diesen Vorteilen können je nach Legierung Probleme bei der Warmumformung 
gegenüber stehen. So können Kanten- und Flächenabplatzungen sowie Risse 
während des Reckschmiedens auftreten, die metallurgische (z. B. sekundäre 
Phasen, Seigerungen) und metallphysikalische (z.B. dynamische Erholung, 
verformungsinduzierte Ausscheidungen) sowie umformtechnische Ursachen (z. B. 
Abkühlbedingungen, Werkzeuggeometrie) haben /4,5/. Diese Erscheinungen sind 
auf sekundäre Phasen von härteren Partikeln, wie bspw. Nitriden, auf 
Oberflächenoxide sowie auf weichen δ-Ferrit zurückzuführen /1/.  
Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Ermittlung von Warmumformgrenzen für eine 
wirtschaftliche Warmumformung von stickstoffhaltigen Stählen bei Temperaturen 
zwischen 900 ºC und 1300 ºC unter Berücksichtigung industriell darstellbarer 
Umformparameter.  
Diese Arbeit baut auf einem von der AiF (Arbeitsgemeinschaft industrieller 
Forschungsvereinigungen Otto von Guericke) in den Jahren von 1997 bis 2000 
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geförderten Projekt mit dem Titel “Warmumformbarkeit neuer stickstoffhaltiger 
nichtrostender Stähle” auf /4/. Diese Prozessfenster für den Werkstoff 1.4452 
bezüglich Temperatur-Zeit-Umformung-Umformgeschwindigkeit waren so 
eingeschränkt, dass industriell nur eine unwirtschaftliche oder eingeschränkte 
Verarbeitung gegeben ist. Im Rahmen dieser Arbeit werden die drei hoch 
stickstofflegierten Stähle mit den Werkstoff-Nummern 1.4452, 1.4501, 1.4882, bei 
denen Probleme bei der Warmumformung auftreten, und der Referenzstahl mit der 
Werkstoff-Nummer 1.4301 untersucht. An den untersuchten Stählen steht zuerst die 
Ermittlung der auftretenden Ausscheidungen während Warmumformen im 
Vordergrund. Neben den Ausscheidungen ist auch die Kenntnis weiterer 
Phasenumwandlungen von Interesse. Die Ausscheidungen und 
Phasenumwandlungen sollen mittels thermodynamischer Berechnungen und nach 
Abschreckversuchen metallographisch bestimmt werden. Daraus wird ein 
Gefügezustand frei von Ausscheidungen bei Lösungsglühung und Warmumformung 
eingestellt.  
In Heißzugversuchen sollen die Hochtemperatureigenschaften der hoch 
stickstofflegierten Stähle gemessen werden. Aus diesen Ergebnissen können die 
Kenngrößen für die Zähigkeit und die Festigkeit bei Temperaturen zwischen 900°C 
und 1300°C abgeleitet werden. Anhand von Stauchversuchen wird ein 
Schmiedefenster erstellt.  
Diese Untersuchungen wurden am Institut für Eisenhüttenkunde der RWTH Aachen 
in einem AiF-Forschungsvorhaben mit dem Titel „Untersuchungen zur 
wirtschaftlichen Warmumformung neuer hoch stickstofflegierter nichtrostender Stähle 
in Abhängigkeit vom Stickstoffgehalt, des Oberflächenzustandes und der 
Ofenatmosphäre“ in den Jahren von 2003 bis 2007 gefördert /5/. 
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2 Literaturstudie 
Interstitielle Legierungselemente wie Kohlenstoff und Stickstoff haben einen 
größeren Einfluss auf die Werkstoffeigenschaften bei niedrigen Temperaturen als 
substitutionelle Legierungselemente. Die Nutzung von Stickstoff als 
Legierungselement begann erst später und wurde in den letzten Jahrzehnten 
vorangetrieben. Stickstoff weist zwar im Vergleich zum Kohlenstoff eine niedrige 
Löslichkeit in der Schmelzphase auf, ist aber im Austenit besser löslich als 
Kohlenstoff. Aus diesem Grunde unterscheidet sich die Herstellung von stickstoff- 
und kohlenstofflegierten Stahlsorten. Die hohe Flüchtigkeit des Stickstoffs erfordert 
eine besondere Behandlung, um eine ausreichende Löslichkeit in einer Schmelze, 
bspw. in einer Legierung mit Chrom, zu erreichen. Im Martensit befindet sich ein 
Stickstoff-Gehalt von bis zu 0,2 Massen-%. In austenitischen CrNi-Stählen beträgt er 
ca. ≤ 0,4 Massen-% und in austenitischen CrMn-Stählen ca. ≤ 1,0 Massen-%. 
Höhere N-Gehalte können durch Druck- oder Pulvermetallurgie erreicht werden /1,2/. 
2.1 Herstellung von stickstofflegierten Stählen 
Bei der Entwicklung von stickstofflegierten Stählen ist die Kenntnis der 
Stickstofflöslichkeit im schmelzflüssigen Zustand von besonderer Bedeutung. 
Während das Reineisen eine geringere Löslichkeit (0.044 % N für Stickstoff) in der 
Schmelze sowie im Festkörper besitzt, kann diese durch die Zugabe von Chrom 
erhöht werden (Bild 1). Die Löslichkeit im Delta-Ferritgebiet ist deutlich niedriger als 
im schmelzflüssigen Zustand. Während des Erstarrungsvorganges kann es deshalb 
zu starker Porenbildung und zu Seigerungen oder Ausscheidungen von Nitriden 
kommen. Nach dem Umwandeln in Austenit kommt es trotzt der Temperatursenkung 
zu einer deutlichen Erhöhung der Löslichkeit.  
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Bild 1: Stickstofflöslichkeit in Fe-Cr-Legierungen bei 0,1 MPa /2/.  
Um die niedrige Stickstofflöslichkeit in der Stahlschmelze zu überwinden und somit 
höhere Stickstoffgehalte von ca. 1% zu erlangen, gibt es 4 Möglichkeiten:  
a) das Zulegieren von Elementen, welche die Stickstoffaktivität im Stahl erhöhen,  
b) die Erschmelzung unter hohem Druck,  
c) die Pulvermetallurgie mit hochaufgesticktem Stahlpulver und  
d) das Aufsticken des Festkörpers bei endformnah gefertigten Bauteilen. 
In den ersten zwei Verfahren wird Stickstoff in der flüssigen Phase zugeführt, 
während die anderen beiden Verfahren ihren Vorteil aus der höheren Löslichkeit in 
der Austenitphase ziehen. Die Entwicklung eines neuen stickstofflegierten Stahls ist 
somit abhängig vom Weg der Herstellung /6/. 
Die Elemente Mo, Mn, Cr, V, Nb und Ti reduzieren die Stickstoffaktivität in der 
Schmelze und erhöhen dadurch die Stickstofflöslichkeit. Die Effektivität der Elemente 
steigt von links nach rechts, während das Löslichkeitsprodukt mit einer Zehnerpotenz 
von 9 abnimmt. Deswegen wird nur eine geringe Menge von V, Nb und Ti benutzt, 
wenn eine Auflösung der Nitride während der Wärmebehandlung beabsichtigt wird. 
Elemente wie Ni, Si und C reduzieren die Stickstofflöslichkeit und werden, wenn 
möglich, in ihrem Gehalt niedrig gehalten /2, 7, 8/. 
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Die Elemente C und N stehen im Periodensystem nebeneinander. In einer Schmelze 
jedoch hat Stickstoff unter Normaldruck eine erheblich geringere Löslichkeit als 
Kohlenstoff. Während die maximale Löslichkeit für Stickstoff im Ferrit um einen 
Faktor 5 und im Austenit um den Faktor 1,4 höher ist als die Löslichkeit des 
Kohlenstoffs, übertrifft Kohlenstoff die Löslichkeit vom Stickstoff in Eisenschmelzen 
um mehr als das Hundertfache. Bild 2 zeigt die Hauptphasenumwandlungen des 
Eisen-Stickstoff-Diagramms. Stickstoff kann bis 2,8 Massen-% im γ-Fe bei 650ºC und 
bis 0,1 in α-Fe bei 591ºC aufgelöst werden /9/. 
Stickstoff wird in geschmolzenem Metall nach folgender Reaktion aufgelöst /10/: 
NN g ⇔)(22
1          Gleichung 1 
Die Gleichgewichtskonstante K kann nach dem Sieverts Gesetz (Gleichung 3) wie 
folgt berechnet werden:  
[ ]
22
%.
N
n
N
N
p
Nf
p
aK == ,       Gleichung 2 
aN  Aktivität des Stickstoffs, 
fN  Aktivitätskoeffizient des Stickstoffs in geschmolzenen Legierungen, 
[%N]  Gelöste Stickstoffmassen-% in der Legierung, 
2N
p   Stickstoffpartialdruck. 
Aus dem Sieverts Gesetz folgt, dass der gelöste Stickstoffanteil proportional zur 
Quadratwurzel des Stickstoffpartialdrucks ist: 
[ ]
2
.% Ns pKN = ,        Gleichung 3 
Ks  Sieverts Konstante, die die Stickstoffkonzentration bei einem 
Stickstoffpartialdruck von 1.013 bar zeigt.  
Dabei gilt für den Aktivitätskoeffizienten /10/: 
2].[].[].[log i
X
Ni
X
N
N
NN XrXeNef ii ++= ,     Gleichung 4 
N
Ne  Wechselwirkungsparameter des Stickstoffs, i
X
Ne und i
X
Nr  erster und zweiter 
Wechselwirkungsparameter, [Xi] Massenanteil des Elementes X in %. 
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Reaktion Zusammensetzung  (at.% N) 
Temp., 
ºC Reaktionstyp 
Fe(para) α  ? Fe(ferro) α   0  770 Curiepunkt 
Fe γ  ? Fe α   0  912 allotropisch 
Fe δ  ? Fe γ   0  1394 allotropisch 
S ? Fe δ   0  1538 Schmelzpunkt  
ε ? Fe4N    19.5  680 kongruent 
ε ? Fe2N  (a)  ~33.3  ≥480 kongruent 
Fe γ  ? Fe α + Fe4N 8.8     0.40 19.3 592 eutektoidisch 
ε ? Fe γ  + Fe4N 15.9  10.3 19.3 650 eutektoidisch 
Fe γ  ? Fe α  +Fe16N2  (b) … … … … vermutlich eutektoidisch 
S + Fe δ  ? Fe γ   (a) (c) ~11   ~3.5 ~6 ~1495 vermutlich peritektisch 
S + Fe δ + ε  (a) … … … … peritektisch oder eutektoidisch 
(a) nicht beachtet: konzeptionell möglich,  
(b) nicht beachtet: konzeptionell möglich als Metastabilphase,  
(c) Zusammensetzungen basieren auf Berechnungen.  
 
Bild 2: Eisen-Stickstoff-Diagramm und seine Phasenumwandlungen /9/. 
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Wegen der starken Wirkung von Stickstoff auf die mechanischen Eigenschaften 
austenitischer Edelstähle wurden verschiedene Herstellungswege entwickelt, um 
genügend Stickstoff in geschmolzene Legierungen einzubringen: Zugabe einer 
hochstickstoffhaltigen Legierung zur Schmelze, Druckinduktionsöfen, Plasmaöfen 
und Druck-Elektro-Schlacke-Umschmelzen (DESU) /9, 11/.  
Das DESU-Verfahren entspricht im Prinzip dem ESU-Verfahren, wobei das 
Umschmelzen bis zur gewünschten chemischen Zusammensetzung durch 
Elektroden in einem geschlossenen Gefäß unter Druck stattfindet (Bild 3) /8/. 
 
Bild 3: Druck-Elektro-Schlacke-Umschmelz-Anlage (DESU-Anlage). 
2.2 Eigenschaften von stickstofflegierten Stählen 
Die folgenden Eigenschaften sind mit einer Stickstofflegierung erreichbar: Bessere 
mechanische Eigenschaften, höhere Korrosionsbeständigkeit, höhere 
Verschleißfestigkeit und kein Magnetismus. Außerdem kann auf den Einsatz von 
Nickel verzichtet werden. Diese Eigenschaften werden durch das Gefüge bewirkt. So 
kann der Nichtmagnetismus durch die Verhinderung ferritischer Gefüge erklärt 
werden.  
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Die auftretenden Gefügebestandteile an Austenit, Ferrit und Martensit können im 
Schaeffler-Diagramm abgelesen werden (Bild 4), in dem das Nickel-Äquivalent Niäq 
(Austenitbildner) über dem Chrom-Äquivalent Cräq (Ferritbildner) aufgetragen wurde 
/12,13/:  
Niäq = %Ni+%Co+0.1%Mn-0.01(%Mn)2+18%N+30%C,   Gleichung 5 
Cräq = %Cr+1.5%Mo+1.5%W+0.5%Si+2.3%V+1.75%Nb oder 
Cräq = %Cr+1.5%Mo+1.5%W+0.48%Si+2.3%V+1.75%Nb+2.5%Al. Gleichung 6 
 
 
Bild 4: Schaeffler-Diagramm /12-14,20/. 
Dies ist gültig für Legierungen, die wegen ihrer chemischen Zusammensetzung ein 
hohes Cr-Äquivalent haben, und somit ein hohes Ni-Äquivalent zur Anwesenheit 
eines austenitischen Gefüges brauchen. In Legierungen, in denen Nickel 
unerwünscht ist, sind andere Legierungselemente zur Stabilisierung des Austenits 
nötig. Nach Gleichung 5 sind Kobalt, Kohlenstoff und Stickstoff mögliche 
austenitbildende Legierungselemente. Von diesen Legierungselementen löst Kobalt, 
sehr ähnlich wie Nickel, allergische Reaktionen bei Menschen aus. Außerdem ist 
Kobalt sehr teuer, weshalb es oft nicht akzeptabel ist. Kohlenstoff hat einen hohen 
Effekt aufs Ni-Äquivalent, wobei C die Korrosionsbeständigkeit des Stahls reduziert 
und die Möglichkeit der Bildung von Ausscheidungen erhöht, weswegen der 
Kohlenstoffgehalt unter 0.1 % liegen muss. Demzufolge ist Stickstoff oft die beste 
  9
und einzige passende Möglichkeit zur Stabilisierung von Austenit. Nach Gleichung 5 
wird das Ni-Äquivalent bei einem Mangangehalt von über 10% geringer. Deshalb 
verhält sich Mangan wie ein Ferritbildner, wenn der Mangangehalt höher als 10% ist 
/10, 13, 15/. 
Die Lochfraßbeständigkeit kann durch die Lochfraßspannung oder die kritische 
Lochfraßtemperatur beschrieben werden. Stickstoff erhöht die Lochfraßspannung 
durch eine Erhöhung der Stabilität des Passivfilms. Für die Lochfraßbeständigkeit 
wurde von Lorenz und Medawar Ende der sechziger Jahre aus empirischen Daten 
eine Formel entwickelt, die einen Zusammenhang zwischen der 
Lochfraßbeständigkeit und den Legierungselementen Chrom, Molybdän sowie 
Stickstoff herstellt: 
PREN = % Cr + 3,3 x % Mo + (k) x % N     Gleichung 7 
PREN = Pitting Resistance Equivalent (Wirksumme) 
Wegen des unterschiedlichen Korrosionsverhaltens von Austenit und Ferrit wird der 
Gewichtungsfaktor (k) für Stickstoff bei austenitischen Stählen mit 30, bei ferritisch-
austenitischen Duplex-Stählen mit 16 angenommen. Die Wirksumme hochlegierter 
Duplex-Stähle liegt typischerweise oberhalb von 30. Legierungen mit Wirksummen 
≥ 40 werden definitionsgemäß als Superduplex-Stähle bezeichnet. Neben den 
Legierungselementen Chrom, Molybdän und Stickstoff wirken sich nach neueren 
Untersuchungen auch Kupfer und Wolfram positiv auf die Wirksumme aus. Die 
Autoren berücksichtigen darüber hinaus auch die Gehalte von den unerwünschten 
Elementen Schwefel und Phosphor /1, 16, 17/. 
2.3  Stickstofflegierte austenitische Stähle 
Austenitische Stähle bieten eine günstige Kombination von Festigkeits- und 
Dehnbarkeitskennwerten sowie einen genügend großen Widerstand gegen 
Korrosion. Um ein austenitisches Gefüge mit dem niedrigstem Ni-Äquivalent zu 
ermöglichen, wird ein Cr-Äquivalent von 18 benötigt, wie im Schaeffler-Diagramm 
(Bild 4) zu sehen ist. Eine weitere Steigerung des Cr-Äquivalents verbessert die 
Korrosionsbeständigkeit, solange das Ni-Äquivalent groß genug ist, um ein 
austenitisches Gefüge zu gewährleisten. Bei Zugabe von Molybdän wird ein höheres 
Ni-Äquivalent benötigt als bei Zugabe von Chrom. Molybdän ist bei ähnlichem 
Verbrauch des Ni-Äquivalents aber effektiver im Bezug auf die 
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Lochfraßbeständigkeit. Wegen der günstigeren Herstellung eines Stahls mit δ-
ferritischer Erstarrung, liegen die meisten hochlegierten, austenitischen Stähle im 
Schaeffler-Diagramm in der Nähe der Ferrit-Grenze /1, 18, 19/. 
2.3.1 Eigenschaften und Anwendungsgebiete 
Aufgrund ihrer guten mechanischen Eigenschaften und Korrosionsbeständigkeiten 
haben die austenitischen CrNi-Stähle in der Gruppe der nichtrostenden Stähle die mit 
Abstand größte Bedeutung erlangt. Die Anwendungspalette erstreckt sich über den 
Einsatz im Haushalts- und Küchenbereich über die Lebensmittel- und 
pharmazeutische Industrie bis hin zum Automobilbau, Bauwesen und zahlreichen 
weiteren Verwendungszwecken (Stromerzeugungsindustrie, Schiffsbau, Bahn, 
Tieftemperaturtechnologie, Druckbehälter und Erdölindustrie) /11, 20, 21/. 
Austenitische Stähle weisen eine 0,2%-Dehngrenze von 200 bis 250 MPa auf. 
Wegen ihrer guten Zähigkeit liegen die Bruchdehnungswerte mit 50% etwa doppelt 
so hoch wie die der ferritischen Stähle. Eine Festigkeitssteigerung kann bei 
austenitischen Stählen durch Mischkristallhärtung, durch interstitiell gelöste Elemente 
sowie durch substitutionelle Elemente erzielt werden. Die größte Wirkung hat dabei 
Stickstoff, durch den die 0,2%-Dehngrenze auf über 500 MPa mehr als verdoppelt 
werden kann. Beispiele für diese Stähle sind die Werkstoffe X2CrNiMoN 17-13-5 
(1.4439) und X1CrNiMoN 25-22-2 (1.4466) /20/. 
2.3.2 Phasenumwandlungen 
Stickstofflegierte, austenitische Stähle enthalten einen Stickstoffmassenanteil von bis 
zu 1%. Um diesen Stickstoffgehalt zu erreichen, d.h. die Stickstofflöslichkeit zu 
erhöhen, braucht man einen höheren Gehalt an Cr und Mn. Im Vergleich mit 
konventionellen, austenitischen, rostfreien Stählen, die mit mehr substitutionellen 
Elementen und wenig interstitiellen Elementen legiert werden, benötigen rostfreie 
hochstickstofflegierte Stähle einen höheren Stickstoffgehalt, um die Austenitphase zu 
stabilisieren /1/. 
Austenitische Stähle sind aus einem einphasigen γ-Mischkristall aufgebaut, in dem, 
außer im Sonderfall (z. B. MC-Karbide zur Verhinderung der Ausscheidung von 
M23C6-Karbiden), keine Ausscheidung erwünscht ist. Die Verwendung austenitischer 
Stähle bei höheren Temperaturen kann zu Ausscheidungen führen, die die 
mechanischen Eigenschaften und die Korrosionsbeständigkeit verschlechtern. Zwei 
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Ausscheidungsarten sind in einem austenitischen Gefüge möglich: intermetallische 
Phasen und Nitride/Karbide. Intermetallische Phasen sind häufig die Sigma-Phase, 
χ-Phase und Laves-Phase. Neben diesen Phasen bilden sich Nitride und Karbide der 
Typen Cr2N, M23C6, M6C und M(C,N) /1, 22, 23, 24, 25, 26, 27/. 
2.3.2.1 Intermetallische Phase 
Wegen ihrem häufigen Auftreten und ihrem bekannten Einfluss auf die Zähigkeit der 
Edelstähle wird die Sigma-Phase in großem Umfang erforscht. Die intermetallische 
Sigma-Phase wirkt sich schädlich auf die Korrosionsbeständigkeit aus. Die Sigma-
Phase mit tetragonalem Gitter wird als (Fe,Ni)x(Cr,Mo)y oder als 
(Fe,Ni)8Cr4(Cr,Fe,Ni)18 im Bezug auf ein dreidimensionales Untergitter-Modell 
bezeichnet. Die Ausscheidung der Sigma-Phase wurde auf Basis der chemischen 
Zusammensetzung von Stählen und der Imperfektion des Kristallgitters erforscht. Die 
Gitterstruktur der Sigma-Phase ist mit der Matrixphase nicht vereinbar und seine 
Keimbildung benötigt eine Hochenergie-Grenzfläche. Deswegen hat die Sigma-
Phase keinen Zusammenhalt mit der Matrixphase. Die Sigma-Phase tritt in binären-, 
ternären- und quaternären Systemen wie Fe-Cr, Fe-Mo, Fe-V, Fe-Mn, Fe-Cr-Ni, Fe-
Cr-Mo, Fe-Cr-Mn und Fe-Cr-Ni-Mo auf /1, 28/.  
In einem austenitischen Stahl findet die Ausscheidung der Sigma-Phase generell im 
Delta-Ferrit statt. Der Existenz der Sigma-Phase beschränkt sich jedoch nicht allein 
auf den Delta-Ferrit, sie befindet sich bei längeren Haltedauern auch auf den 
Austenitkorngrenzen. Während der Ferrit durch die eutektodische Umwandlung 
(Ferrit → Sigma+Austenit) gespaltet wird, findet die Ausscheidung der Sigma-Phase 
an Austenitkorngrenzen und Tripelpunkten mittels kontinuierlichem 
Ausscheidungsverhalten statt (Bild 5) /28/.  
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e) 
f) 
Bild 5: Schematische Darstellung der Ausscheidung (a-d) sowie Gefüge in Ferrit (e) 
und Austenit (f) von Sigma-Phase in austenitischem Stahl 1.4404 /28/. 
Die χ-Phase ist eine selten vorkommende intermetallische Phase. Sie bildet sich 
hauptsächlich im Stahl 1.4401 über 750 °C. Die χ-Phase ist α-Mn kubisch-
raumzentriert. Ihre Einheitszelle besitzt 58 Atome und ihre Gitterparameter liegen 
zwischen 0.8807 und 0,8878 nm. Eine typische Zusammensetzung ist z.B. 
Fe36Cr12Mo10, aber die Phase neigt zu metallischen Wechselwirkungen. Für 
CrNiMnMoN-Stähle wird die χ-Phase z.B. (Fe,Ni)36Cr18Mo4 genannt. Ihre 
Kristallstruktur hat große Gitterlücken, die die Einlagerung des Kohlenstoffs 
ermöglichen. Bei dieser Einlagerung wird die χ-Phase auch als M18C Karbid 
bezeichnet. Sie scheidet sich an den Korngrenzen (Bild 6), inkohärenten 
Zwillingskorngrenzen und Versetzungen aus. Die Ausscheidung dieser Phase auf 
Korngrenzen vermindert den Chromgehalt, die zu einer intergranularen Korrosion 
führen kann. Eine Verminderung der mischkristallhärtenden Elemente (Cr, Mo und 
Ni) durch Bildung der χ-Phase kann eine große Verringerung der Festigkeit 
verursachen. Die χ-Phase hat auch einen unerwünschten Effekt auf die Zähigkeit 
und die Langzeitermüdungseigenschaften /1,29,30/.  
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Bild 6: χ-Phase auf Austenitkorngrenzen /30/.  
Die Laves-Phase befindet sich in verschiedenen Arten in rostfreien austenitischen 
Stählen. Sie scheidet sich intragranular in den ebenmäßig geformten Partikeln, 
gelegentlich an den Korngrenzen aus. Ob die Laves-Phase einen nachteiligen Effekt 
auf das Kriechverhalten hat oder nicht, ist bis jetzt immer noch nicht klar /29/. 
Die Laves-Phase ist eine hexagonale Phase mit der Raumgruppe P63/mmc und 
Gitterkonstanten a=0.473 und c= 0.772 nm. Die relative Atomgröße der interstitiellen 
Atome ist der wichtigste Faktor der Verzerrung des Gitters. In molybdänhaltigen 
austenitischen Stählen bildet sich als Laves-Phase z.B. eine hexagonale η−Phase, 
Fe2Mo Typ /1, 29/. 
Bei Abwesenheit von Mo, Nb oder Ti wird keine Laves-Phase im Stahl 1.4301 
beobachtet. Nach langer Alterungszeit tritt die Laves-Phase jedoch auf, wenn der 
Stahl z.B. 2-2,5 (Massenanteil) % Mo enthält. Minami berichtet, dass nach 
mindestens 1000 h und zwischen 625 °C und 800 °C die Umwandlung stattfindet. 
Die experimentellen Ergebnisse von Lai stimmen mit der Auflösung von Fe2Mo über 
800 °C überein. White und Le May berichten zudem über keine Ausscheidung einer 
Laves-Phase zwischen 640 °C und 800 °C und bis zu 900 h Wärmebehandlungszeit. 
Weiss und Stickler berichten über eine leicht höhere Temperatur von 815 °C für 
Laves-Phasen Ausscheidung im Stahl 1.4401. Ihre Bildung konkurriert mit der χ− und 
Sigma-Phasen-Bildung. Beispielsweise verzögert die Existenz von δ- Ferrit die 
Laves-Phasen-Bildung, weil δ-Ferrit die χ− und Sigma-Phasen-Bildung verbessert 
/29/. 
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2.3.2.2 Karbide und Nitride 
Die Karbide in austenitischen Stählen sind im Prinzip M23C6, MC und M6C. Mit einem 
höheren Chromgehalt scheiden sich M23C6 Karbide in austenitischen CrNi-Stählen 
aus. Der andere starke Karbidbildner, Molybdän, kann mit Chrom ausgetauscht 
werden. M23C6 reichert Chrom an den Korngrenzen ab und verschlechtert die 
interkristalline Korrosionsbeständigkeit. Die MC-Karbide bilden sich in titan- oder 
niobhaltigen austenitischen Stählen. Diese Karbide reduzieren den Kohlenstoffgehalt 
in der Matrix und verhindern die Ausscheidung des M23C6. Wenn austenitische 
Stähle genügend Molybdän enthalten, kann sich M6C-Karbid bilden (Fe3Mo3C) /1/.  
Bei Anwesenheit ausreichender Gehalte von Stickstoff und Kohlenstoff können 
Metalkarbonitrid (MX)-Ausscheidungen beobachtet werden. MX-Ausscheidungen 
bilden sich in rostfreien austenitischen Stählen, wenn der Stahl mit einem starken 
Karbid- oder Nitridbildner legiert wird /29/. 
Diese Legierungselemente haben zwei Aufgaben;  
• Stabilisieren der Legierung gegen eine intergranulare Korrosion und  
• Gewährleistung von gutem Kriechverhalten.  
Die MX-Ausscheidungen sind kubisch-flächenzentriert, ihre Gitterkonstanten sind in 
der Tabelle 1 gegeben. Die MX-Ausscheidungen bilden sich meistens an den 
Versetzungen in der Matrix sowie an den Korn- und Zwillingskorngrenzen /29/. 
Tabelle 1: Gitterkonstanten von einigen MX-Ausscheidungen /29/. 
MX a, nm 
NbN 0.439 
NbC 0.447 
TiN 0.424 
TiC 0.433 
 
Die Löslichkeit von MX-Ausscheidungen ist sehr wichtig für die Bestimmung des 
Verhaltens des Stahls. Stabilisatoren wie Ti oder Nb erhöhen Löslichkeit des 
Kohlenstoffs in Austenit. Frühere Studien hatten Schwierigkeiten zur Bestimmung der 
zwei folgenden Parameter:  
• H, Lösungsenthalpie und 
• A, ein Konstante  
in log[M][X]=A-H/T. 
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Hierbei ist [M] die Konzentration in Massen-% des stabilisierenden Elements in der 
Matrix (entsprechend gilt dies auch für [X]). Hier wird [M][X] oft als 
Löslichkeitsprodukte genannt. Die Löslichkeit ist sehr wichtig zur Verbesserung des 
Kriechverhaltens. Eine Zugabe von M und X über die Löslichkeitsgrenze verursacht 
grobe MX-Ausscheidungen in der Matrix und induziert eine Vergröberung der darauf 
ausgeschiedenen MX-Teilchen. Bis die Löslichkeitsgrenze erreicht ist, ist es jedoch 
gut mehr M und X zuzulegieren, weil sich mehr MX-Teilchen bilden. Es ist deshalb 
relevant, die Löslichkeitsgrenze der MX-Karbide zu kennen. Moderne 
hochwarmfeste, austenitische Stähle enthalten häufig Kohlenstoff, Stickstoff und 
mehr als einen Karbidbilder (z. B. Ti+Nb, Nb+V etc) /29/.  
Eine Ausscheidung von Chromnitriden (M2N) tritt mit höherem Stickstoffgehalt eher 
auf. Während der Abkühlung vom Gießen, der Warmumformung, der Glühung oder 
während des Schweißens bilden sich diese Ausscheidungen bei einer Temperatur 
von 800ºC bis 900ºC. Die Inkubationszeit ist für CrNi-Stähle kürzer als für CrMn-
Stähle und üblicherweise unter 1 min. Die Ausscheidung der Nitride wird auf 
Korngrenzen, in den Körner oder durch lamellenförmige diskontinuierliche 
Ausscheidung stattfindet. Bei einer langsameren Abkühlung, z.B. bei großen 
Querschnitten, reichen die Ausscheidungen in die Körner herein und bilden eine 
abwechselnde Folge von Platten aus Austenit und Nitriden (lamellenförmige 
Ausscheidung). Dieses Mikrogefüge wird als Pseudo- oder Stickstoffperlit 
bezeichnet. Die Eigenschaften von hochstickstofflegierten Stählen sind im Bezug auf 
diesen verschlechternden Ausscheidungstyp abhängig von der Ausscheidungsgröße. 
Die Nitride auf Korngrenzen und zellulare Nitride beeinflussen die Plastizität beim 
Kerbschlagbiegeversuch und die Zähigkeit beim Zugversuch sowie die 
Lochfraßbeständigkeit /1,11,31,32/. 
2.4 Stickstofflegierte ferritisch-austenitische Duplex-Stähle  
Die ferritisch-austenitischen Duplex-Stähle stellen das Bindeglied zwischen den 
nichtrostenden Cr-Ferriten und CrNi-Austeniten dar und weisen eine günstige 
Kombination von mechanischen und korrosionschemischen Eigenschaften auf. Bei 
den ferritisch-austenitischen Duplex-Stählen ist die chemische Zusammensetzung 
hinsichtlich der Hauptlegierungslemente Cr, Ni und Mo so gewählt, dass nach 
Lösungsglühen und Abschrecken ein, in etwa zu gleichen Teilen aus Ferrit und 
Austenit bestehendes Gefüge eingestellt wird. Zur Austenitstabilisierung enthalten 
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diese Stähle zusätzlich gezielt N-Zusätze. Die Ferritphase ist der entscheidende 
Träger der Festigkeit, der Austenitanteil sichert die Zähigkeit. Die hervorragenden 
Gebrauchseigenschaften basieren ebenso auf diesen hohen Legierungsgehalten und 
dem zweiphasigen Duplex-Gefüge wie auch auf den mit der Herstellung und 
Verarbeitung verbundenen Problemen /17,33,34,35,36,37/. 
2.4.1 Eigenschaften und Anwendungsgebiete 
Die ferritisch-austenitischen Duplex-Stähle stellen innerhalb der nichtrostenden 
Stähle einen Anteil von ca. 20%. Im Prinzip können die ferritisch-austenitischen 
Duplex-Stähle in zwei Gruppen unterteilt werden: kohlenstoffarme Knet- und 
Gusslegierungen und kohlenstoffreiche Gusslegierungen. Hochlegierte Duplex-
Stähle mit etwa 25 bis 27 Massen-% Cr und 5 bis 6 Massen-% Ni weisen ein 
ferritisch-austenitisches oder, bei höheren Kohlenstoffgehalten, ein ferritisch-
austenitisch-carbidisches Gefüge auf /17,34/. 
Der Grund für den großen Anteil an den nichtrostenden Stählen liegt in ihrem 
Eigenschaftsprofil, wozu auch die ökologisch wichtige, schonende Verwendung der 
Legierungselemente, besonders die des Nickels, zählt. Aufgrund des 
hervorragenden Eigenschaftsprofiles und der vergleichweise niedrigen 
Legierungskosten werden diese hochlegierten Stähle im chemischen, 
petrochemischen und Rauchgasentschwefelungs-Anlagenbau sowie bei 
seewasserbeanspruchten Maschinenteilen eingesetzt. Darüber hinaus finden sie ihre 
Anwendung in der Essigsäure-, Foto-, Zellstoff-, Papier-, Färberei-, und 
Lebensmittelindustrie /17,34/. 
2.4.2 Phasenumwandlungen 
Die Entstehung des ferritisch-austenitischen Gefügeaufbaus sowie die Veränderung 
der Volumenanteile der beiden Gefügebestandteile Ferrit (α) und Austenit (γ) lassen 
sich mit Hilfe eines quasibinären Schnittes im Dreistoffsystem Fe-Cr-Ni bei 70% Fe 
erläutern (Bild 7). Entsprechend dieses Konzentrationsschnittes erstarren diese 
Stähle konstitutionell bedingt primär ferritisch. Somit liegt bei Temperaturen um 
1400ºC zunächst ein rein ferritischer Einphasenwerkstoff vor, der bei weiterer 
Abkühlung durch die Festkörperreaktion α → γ teilweise in Austenit umgewandelt 
wird. Die hochlegierten Duplex-Stähle liegen dann in einem heterogenen 
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Zweiphasengebiet α+γ vor. Nach der Phasenumwandlung liegt zeilenförmig ein 
ferritisch-austenitisches Gefüge vor /16,20/. 
In der Massenproduktion werden den ferritisch-austenitischen Duplex-Stählen 
zusätzlich Mo (bis zu 4%) und N (zwischen 0.1% und 0.4%) zulegiert. Sie können 
dann in 4 Klassen unterteilt werden /1/: 
a) Cr23Ni4N0.1 kostengünstige Mo-freie Duplex-Stähle mit PREN 25,  
b) Cr22Ni5Mo3N0.2 mit PREN 35,  
c) Cr25Ni7Mo4N0.27 Superduplex-Stähle mit PREN 42 und  
d) Cr26Mn6Ni4Mo2N0.34 mit PREN 39 (Definition PREN nach Gleichung 7).  
 
Bild 7: Quasibinäres Zustandsschaubild des Systems Fe-Cr-Ni bei 70% Fe /16,17/. 
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Das Ausscheidungsverhalten von Duplex-Stählen wird durch die Bildungsmöglichkeit 
verschiedener intermetallischer Phasen sowie von Karbiden und Nitriden bestimmt. 
Duplex-Stähle werden lösungsgeglüht und im Wasser abgeschreckt, um 
Ausscheidungen im Ferrit durch CrMo-Diffusion zu unterdrücken. Bei einer 
Wärmebehandlung sollte deshalb beachtet werden, dass diese Stähle im 
Temperaturbereich von 600-1000ºC zur Ausscheidung von intermetallischen Phasen 
(wie Sigma-, χ- und R-Phase) und von Nitriden (wie M2N, MN und π (M20N4)) neigen. 
Diese Ausscheidungen von intermetallischen Phasen und Nitriden können 
Versprödung verursachen und die Zähigkeit verringern. Die Ausscheidung von 
Sigma-Phasen erfolgt im Bereich von etwa 650-1000ºC durch eutektoide 
Umwandlung des Ferrits in die Sigma-Phase. Duplex-Stähle sind sehr anfällig für die 
Ausscheidung der Sigma-Phase, weil ein großer Anteil von Ferrit in diesen Stählen 
mit den Sigmaphasenbildnerelementen Cr, Mo und Si vorliegt. Bild 7 stellt die 
Ausscheidungsvorgänge der Sigma-Phase in einem Duplex-Stahl 1.4462 dar. In sehr 
geringer Menge bewirkt die Sigma-Phase beträchtliche Zähigkeitsverluste und auch 
die Korrosionsbeständigkeit wird nachteilig beeinflusst /1,33,34,35,38,39,40,41/. 
 
 
e) 
 
f) 
Bild 8: Schematische Darstellung der Ausscheidung (a-d) sowie REM-Aufnahmen 
(e-f) von Sigma-Phase in einem Duplex-Stahl 1.4462 /28/. 
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Als Karbid wird wegen der vergleichweise hohen Diffusionsgeschwindigkeit für Cr bei 
hohen Temperaturen zuerst das chromreiche M23C6 ausgeschieden. Eine 
Auswirkung auf die mechanischen Eigenschaften ist praktisch nicht zu erkennen. 
Schneller als die Karbidphase scheidet sich im vergleichbaren Temperaturbereich 
das chromreiche Nitrid M2N aus, vorwiegend im Ferrit und auf Korngrenzen, wodurch 
sowohl die Zähigkeit als auch die Korrosionsbeständigkeit beeinträchtigt werden 
können /33/.  
Im Temperaturbereich zwischen 350  ºC und 550 ºC kann in Duplex-Stählen die 
sogenannte „475 ºC-Versprödung“ stattfinden. Die Cr-reichen α′-Teilchen bilden sich 
in der Ferritphase durch Ausscheidungsvorgänge oder durch spinodale 
Entmischungen. Die α′-Teilchen scheiden sich im Gebiet um 475 ºC infolge von 
Entmischungsvorgängen nur im Ferrit aus, weshalb eine Härtesteigerung auch nur 
im Ferrit auftritt. /1,33,42,43/. 
2.5 Rissbildung von stickstofflegierten Stählen 
Stickstofflegierte Stähle zeichnen sich im Vergleich zu konventionellen 
nichtrostenden austenitischen Stählen durch eine erhöhte Streckgrenze und 
Zugfestigkeit sowie eine verbesserte Warmfestigkeit aus. Diesen Vorteilen können je 
nach Legierung Probleme bei der Warmumformung gegenüber stehen, so dass der 
Stickstoff Schwierigkeiten bei der Warmumformung verursacht, wie z.B. 
Kantenbrüchigkeit, die nach Ansicht der Stahlhersteller ein Produktionshindernis 
darstellt. Stickstoff verhindert die dynamische Erholung und erhöht folglich die 
Verfestigung und die Fließspannungen. Dieser Mechanismus wirkt im Gusszustand 
wie auch im geschmiedeten Zustand. Die primäre Festphase (Ferrit oder Austenit) 
bei der Erstarrung bewirkt in diesem Fall die Heißduktilität; 1) wenn die Stabilität des 
Ferrit zu hoch ist, kann sich ein Ferritnetz auf den austenitischen Korngrenzen bilden 
oder 2) wenn die Stabilität des Austenit zu hoch ist, dann bildet sich ein grobkörniges 
Gefüge mit Seigerungen auf den Korngrenzen. Der Zustand 1 gilt im Prinzip für 
Warmumformungen und der zweite Zustand ist im Zusammenhang mit 
Heißrissbildung beim Schweißen bekannt /44,45,46,47,48,49/. 
2.5.1 Definitionen  
Die Risse werden nach der Entstehungstemperatur unterschieden: Heißrisse und 
Kaltrisse. Heißrisse können beim Gießen, Schweißen und bei Warmumformen 
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auftreten, wenn der Werkstoff infolge verminderter Verformbarkeit auftretende 
Belastungen durch Spannungen und Dehnungen nicht mehr abbauen kann. Hierbei 
müssen zwei Typen von Heißrissen unterschieden werden /50,51,52,53/.  
Typ I-Heißrisse entstehen unter Einwirkung von Spannungen auf eine flüssige 
Phase. Erstarrungsrisse entstehen während der Erstarrung des Schweißbades. 
Zwischen den von der Schmelzlinie in das Schweißbad wachsenden Dendriten liegt 
die Restschmelze, die den niedrigsten Schmelzpunkt hat. Aufschmelzrisse 
entstehen, wenn an der Schmelzlinie von Legierungselementen angereicherte 
Seigerungszonen des Grundwerkstoffs oder niedrigschmelzenden Phasen 
aufschmelzen und vor der Erstarrung unter Zugspannungen stehen. Die 
Aufschmelzungen liegen stets in Seigerungszonen des Grundwerkstoffs, die eine 
niedrigere Liquidustemperatur haben als die dendritischen Bereiche. Die 
Seigerungszonen fallen in der Regel nicht mit den Austenitkorngrenzen zusammen. 
Erst durch koagulierende Ausscheidungen oder durch flüssige Phasen entstehen 
Hindernisse für die Korngrenzenbewegung, die dazu führen, dass bei 
Raumtemperatur die Aufschmelzungen bei ehemaligen Austenitkorngrenzen liegen. 
Die Aufschmelzrisse und die Erstarrungsrisse können ineinander übergehen /50/. 
Typ II-Heißrisse entstehen ohne Beteiligung von flüssigen Phasen im 
Temperaturgebiet verminderter Duktilität, welches knapp unterhalb der 
Rekristallisation liegt. Sie werden daher als „ductility-dip cracks“ bezeichnet und 
können bei allen Herstellungs- und Verarbeitungsverfahren auftreten, bei denen das 
Gefüge in diesem Temperaturbereich auf Zug beansprucht wird. Im Gegensatz zum 
Riss-Typ I sind keine Filme auf den Korngrenzen zu finden. Das Temperaturgebiet 
(650-1200ºC) des „ductility-dip cracking“ wird in seiner Lage und Ausdehnung von 
vielen Größen wie z.B. der Dehngeschwindigkeit, der chemischen 
Zusammensetzung oder der Abkühlgeschwindigkeit beinflusst und ist daher nicht 
eindeutig zu definieren /50,54/. 
Aus diesen Zusammenhängen ergibt sich, dass Werkstoffe mit einer großen 
Temperaturspanne zwischen Solidus- und Liquidustemperatur oder Werkstoffe mit 
niedrigschmelzenden Phasen, sowie geringer Verformungsfähigkeit, bei hohen 
Temperaturen eine Neigung zu Heißrissen haben. Ein hoher Ausdehnungskoeffizient 
des Werkstoffs führt zu großen Schrumpfungen und damit zu auftretenden 
Zugspannungen bei hohen Temperaturen, wodurch ebenso wie durch eine hohe 
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Schweißgeschwindigkeit die Heißrissneigung erhöht wird. Bei unlegierten Baustählen 
spielen Heißrisse praktisch keine Rolle. Eine Neigung zu Heißrissen haben vor allem 
hochlegierte Stähle, z.B. einige austenitische Stähle, wenn die Erstarrung mit einer 
primären Ausscheidung von γ-Mischkristallen beginnt, während eine zunehmende 
Primärausscheidung von δ-Ferrit die Heißrissneigung vermindert. Die Art der 
Primärausscheidung ist vor allem durch die chemische Zusammensetzung bestimmt, 
so dass die Bereiche der Heißrissempfindlichkeit in ein modifiziertes Schaeffler-
Diagramm eingetragen oder aus der chemischen Zusammensetzung berechnet 
werden können. Führt eine hohe Schweißgeschwindigkeit zu einer Erstarrung, 
besteht die Gefahr, dass eine stark an Legierungselementen angereicherte 
Restschmelze in der Mittelrippe eingeschlossen wird, die eine sehr niedrige 
Solidustemperatur hat. Gleichzeitig entstehen wegen des bereits großen Abstands 
zur Schweißfront Schrumpfungen durch die Abkühlung und damit eine erhöhte 
Heißrissgefahr. Zum Vermeiden von Heißrissen muss also sichergestellt sein, dass 
Zugspannungen erst nach Unterschreiten der Solidustemperatur auftreten können, 
was neben dem Vermeiden eingeschlossener Restfelder durch geeignete Gestaltung 
der Konstruktion erreicht werden kann /53/. 
2.5.2 Ermittlung der Hochtemperatureigenschaften und Rissbildung 
Die charakteristischen Temperaturen werden in Bild 9 erklärt, in dessen oberem 
Teilbild die Brucheinschnürung und unterem Teilbild dir maximale Kraft als Funktion 
der Temperatur schematisch dargestellt sind. Das Gebiet I der 
Hochtemperatursprödigkeit wird durch die „Nullzähigkeitstemperatur“ TZD (zero 
ductility) begrenzt, bei der die Brucheinschnürung (oberes Teilbild) von Null ansteigt. 
Die „Nullfestigkeitstemperatur“ TZS (zero strength) ist die Temperatur, bei welcher die 
Kraft von Null ansteigt (unteres Teilbild). Die Solidus- und die Liquidustemperaturen 
TS und TL sind ebenfalls eingezeichnet. Die Nullzähigkeitstemperatur liegt meist 
unterhalb der Solidustemperatur (thermodynamische Solidustemperatur für 
Zusammensetzung der Schmelze). Die Nullfestigkeitstemperatur kann zwischen TS 
und TL liegen, weil das Material schon im teilweise erstarrten Zustand gewisse Kräfte 
aufnehmen kann. Die Temperatur, bei welcher die Brucheinschnürungskurve nach 
ihrem Steilanstieg in das Duktilitätsmaximum einmündet, wird als TBD (transition 
brittle/ductile) und diejenige, bei welcher die Duktilität zum Minimum II hin abfällt, als 
TDB (transition ductile/brittle) bezeichnet /55/. 
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Für die Übertragung der Daten auf das Stranggießen oder auf die Umformprozesse 
ist die Kenntnis der dort auftretenden Umformgeschwindigkeiten, 
Abkühlgeschwindigkeiten beziehungsweise Haltezeiten notwendig. Typische Werte 
sind in den Tabellen 2 bis 4 angegeben /55/. 
 
 
 
Bild 9: Kritische Temperaturen für Umformtechnik.  
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Tabelle 2: Typische Umformgeschwindigkeiten (ε& ). 
Prozess Prozessschritt Umformgeschwindigkeit (ε& )
Stranggießen natürliche Schrumpfung  
 
Biegen, Richten  
 
Verformen an schlecht Justierter 
Rolle bzw. beim Ausbauchen 
10-4 s-1
 
10-5 s-1 
 
10-4 s-1 
Stauchen, Press Forging, 
Pressen 
- 10-4 s-1 
Warmwalzen - 10 s-1
Schmieden - 10 s-1
 
Tabelle 3: Typische Abkühlgeschwindigkeiten an der Strangoberfläche beim 
Stranggießen. 
Primärkühlung in Kokille    300 K min-1 
Sekundärkühlung 150 K min-1 
Durcherstarrter Strang 30   K min-1 
 
Tabelle 4: Typische Zeiten beim Warmumformen. 
Hubbalkenofen  5 h bei 1200 °C 
Warmwalzen 5 min  bei 1000 °C 
 
Das Bruchverhalten des Materials hängt von verschiedenen Elementen im Stahl und 
der Prüftemperatur ab. Außerdem wird es durch die thermische Vorbehandlung 
(maximale Temperatur beim Aufheizen, Abkühlgeschwindigkeit, Haltezeiten und 
anderen) und die Verformungsgeschwindigkeit ε&  beeinflusst. Auch sind derartige 
Versuche schwierig, insbesondere wenn die Proben in der Apparatur 
aufgeschmolzen werden, und deshalb mit bestimmten Abweichungen reproduzierbar. 
Die Probengeometrie wirkt sich aus und besonders die Temperaturungleichmäßigkeit 
über Probenlänge und –querschnitt. Deswegen und wegen der vielen Einflussgrößen 
erscheinen die Ergebnisse oft widersprüchlich, und es ist teilweise nicht einfach, die 
von verschiedenen Autoren gefundenen Abhängigkeiten auf einen einheitlichen 
Nenner zu bringen /55/. 
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Je nach Temperaturbereich und chemischer Zusammensetzung des Stahls werden 
die Versprödungen durch unterschiedliche Mechanismen verursacht. Dies ist 
schematisch in Bild 10 erklärt. Das Duktilitätsminimum I unterhalb der 
Solidustemperatur entsteht durch Mikroseigerung, also durch Anreicherungen von 
Schwefel, Phosphor und anderen Elementen in der interdentrischen Restschmelze. 
Durch diese Anreicherungen wird lokal die Solidustemperatur erniedrigt. Die Duktilität 
bleibt so lange praktisch gleich Null, wie Restschmelze vorhanden ist. Das Minimum 
II (bzw. die Minima IIa, IIb) im Temperaturbereich 500 bis 1200 °C (oder bis 1300 °C) 
wird durch Ausscheidungen von Sulfiden, Phosphiden, Nitriden, Karbiden, 
Karbonitriden an Austenitkorngrenzen verursacht, wobei sich Sulfide bei höheren 
Temperaturen (1000-1200 °C) und Nitride, Karbide, Karbonitride bei tieferen 
Temperaturen (700-1000 °C) ausscheiden. Das Minimum IIa bzw. der untere 
Temperaturbereich des Minimums II steht mit der Bildung von proeutektoiden 
Ferritsäumen an den Austenitkorngrenzen in Zusammenhang. Es wurde komplizierte 
Brucheinschnürung-Temperatur-Kurven, z.B mit einem zusätzlichen Minimum bei der 
δ/γ – Umwandlung, beobachtet /55,56,57/. 
 
Bild 10: Schematische Darstellung des Temperaturbereichs von Duktilitätsminimum 
und der Versprödungen durch unterschiedliche Mechanismen. 
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Der Bruch erfolgt im Bereich des mittleren Duktilitätsminimums II entlang den 
Austenitkorngrenzen oder in den Ferritsäumen (intergranular fracture). Die 
Bruchflächen zeigen ein charakteristisches Muster von netzartigen Vertiefungen 
(dimples). Mit steigender Duktilität erfolgt der Bruch teilweise durch die Körner 
(intragranular, transgranular) hindurch und im Bereich hoher Duktilität hauptsächlich 
intragranular. Die Bruchflächen haben dann auch „dimples“, die aber wesentlich 
großflächiger sind /55/. 
Die Initiierung des intragranularen Bruchs stellt man sich folgendermaßen vor, Bild 
11. Zunächst bilden sich an den mit Ausscheidungen belegten Austenitkorngrenzen 
(oder in den Ferritsäumen) kleinste Submikroporen (submicrovoids). Diese 
„koagularien“ zu größeren Mikroporen, die schließlich zur Bruchfläche 
zusammenwachsen /55/. 
 
 
Bild 11: Schematische Darstellung der Koagulation von intragranularen Mikroporen 
in den Nb-legierten Stählen während der Umformung bei niedrigen Temperaturen der 
Austenitphasenbereich (a bis c) und bei Austenit-Ferritphasenbereich (d bis f).  
Entsprechend den Ursachen der Heißrissbildung – Heißrissneigung des Stahls, 
ungünstige Schweißbedingungen und ungünstige konstruktive Gestaltung des 
Bauteils - werden bei der Prüfung eines Stahls Modellschweißungen mit festgelegten 
Geometrien und Schweißbedingungen vorgenommen oder es werden am Stahl von 
außen Spannungen angelegt. Aus der Auswertung von Anzahl, Lage und Größe der 
in Versuchen erzeugten Heißrisse wurden verschiedene Rissfaktoren zur 
Beschreibung der Heißrissanfälligkeit abgeleitet, die eine vergleichende Beurteilung 
einzelner Stähle ermöglichen /53/.  
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Zur rissfreien Warmumformung wird ein Schmiedefenster ermittelt, das eine 
Parameterkombination von Temperatur ϑ, Umformgrad ϕ und 
Umformgeschwindigkeit ϕ&  umfasst. Innerhalb der in Bild 12 dargestellten Bereiche 
liegen die nicht makroskopisch oder mikroskopisch erkennbar geschädigten Proben, 
so dass jede Kombination der Umformparameter, die innerhalb dieser Bereiche 
gewählt wird, zu einer rissfreien Warmumformung führen wird /2,58,59,60/.  
 
Bild 12: Schematische Darstellung des Schmiedefensters 
(Umformgeschwindigkeit ϕ&  = konstant) /2,60/. 
Die Fehlererscheinungen beim Schmieden werden in der Regel in Oberflächen- und 
Innenfehler unterschieden (Bild 13). Bei der Warmumformung der hoch 
stickstofflegierten Stähle sind die Oberflächenfehler problematisch /60/. 
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Bild 13: Fehlererscheinungen beim Schmieden /60/. 
Neben diesen Fehlererscheinungen können die folgenden wesentlichen 
Einflussgrößen die Warmumformung stark beeinflussen. 
- Einfluss der Temperatur: Mit steigender Temperatur erhöht sich im Allgemeinen das 
Formänderungsvermögen. In bestimmten Temperaturbereichen können allerdings 
metallkundliche Vorgänge das Umformvermögen herabsetzen /61/.  
- Einfluss der Umformgeschwindigkeit: In der Regel nimmt das Umformvermögen mit 
steigender Umformgeschwindigkeit bei Warmumformprozessen ab, da eine 
steigende Verfestigung durch Rekristallisation nicht schnell genug abgebaut werden 
kann /61,62,60/. 
- Einfluss des Spannungszustandes: Wenn die Normalspannungen bei einem 
Umformprozess im Druckspannungsbereich liegen, ist das Umformvermögen höher 
als bei einem Prozess, bei dem die Spannungen im Zugspannungsbereich liegen 
/61,62/. 
2.6 Prüfverfahren für die Warmumformbarkeit 
Die Kenntnis der Festigkeitseigenschaften der Werkstoffe in Abhängigkeit von 
Temperatur und Umformgeschwindigkeit ist für die Auslegung von 
Umformmaschinen erforderlich /20,63/.  
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2.6.1 Heißzugversuch 
Eine zylindrische Probe mit dem Anfangsradius 0r  und der Anfangs- Messlänge 0l  
(Bild 14) wird bei konstanter Temperatur υ  mit der Kraft F  zerrissen. Nach 
Durchlaufen des Bereiches der Gleichmaßdehnung tritt bei Formveränderungen, die 
in der Regel unter 0,7 (entsprechend 100 % Verlängerung) liegen, eine 
Einschnürung auf. Der Umformgrad (Formänderung) ist definiert als  
2
0ln ⎟⎠
⎞⎜⎝
⎛=
r
rϕ /63/.      Gleichung 8 
 
 
Bild 14: Zugversuch /63/. 
 
Mit Brr  als Radius an der Bruchstelle ist der Bruchumformgrad 
  
2
ln ⎟⎟⎠
⎞
⎜⎜⎝
⎛=
Br
o
Br r
rω .      Gleichung 9 
Er wird als Maß für die Umformbarkeit (Formänderungsvermögen) herangezogen. 
Der Zusammenhang mit der Brucheinschnürung ψ , mit der gewöhnlich die 
Umformbarkeit charakterisiert wird, ist 
  ψω −= 1
1lnBr .      Gleichung 10 
Für die Umformgeschwindigkeit (Formänderungsgeschwindigkeit) wird meistens nur 
der Anfangswert angegeben 
  ,
0
0 l
v=ϕ&        Gleichung 11 
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wobei v  die Vorschubgeschwindigkeit ist. Um im Bereich der Gleichmaßdehnung 
den Versuch mit const=ϕ  durchzuführen, muss durch eine geeignete 
Maschinensteuerung (z.B. logarithmisch geformter Nocken, hydraulische Steuerung) 
  const
l
v
l
i ===ϕ&       Gleichung 12 
gehalten werden ( l  momentane Länge). Nach Einsetzen der Einschnürung werden 
die Zusammenhänge wesentlich komplizierter. Nunmehr ist die 
Umformgeschwindigkeit im Einschnürquerschnitt auf einen festen Wert zu steuern 
  const
r
r =−= && 2ϕ .      Gleichung 13 
Dazu ist es erforderlich, die zeitliche Änderung der Einschnürgeometrie zu kennen, 
d.h. )(tr laufend zu erfassen. 
Die Zugspannung 
  2r
F
z πσ =        Gleichung 14 
ist im Bereich der Gleichmaßdehnung unmittelbar der Formänderungsfestigkeit fk  
gleichzusetzen. Nach Beginn der Einschnürung ist eine Korrektur erforderlich 
  
⎟⎟⎠
⎞⎜⎜⎝
⎛ +⎟⎠
⎞⎜⎝
⎛ +
=
ρ
ρ
σ
2
1ln21 r
r
k zf .     Gleichung 15 
Der Krümmungsradius ρ  an der Einschnürstelle kann für 1,0>ϕ  angenähert mit 
  
1,0−≈ ϕρ
r        Gleichung 16 
abgeschätzt werden.  
Bei Umformgeschwindigkeiten über etwa 10 s-1 spricht man auch vom 
Warmschlagzugversuch /63/. 
2.6.2 Warmstauchversuch 
Der Warmstauchversuch wird in zwei Formen durchgeführt, als 
Zylinderstauchversuch und als Flachstauchversuch. 
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2.6.2.1 Zylinderstauchversuch 
Beim Zylinderstauchversuch (Bild 15) wird eine zylindrische Probe mit dem 
Durchmesser od  und der Höhe 0h  bei konstanter Temperatur mit der Kraft F  auf 
eine Höhe h  gestaucht, wobei sie sich je nach Güte der Schmierung mehr oder 
weniger stark ausbaucht. Da sich das Volumen sich dabei nicht ändert 
 
Bild 15: Zylinderstauchversuch /63/. 
  consthdVV === 0200 4
π .     Gleichung 17 
kann als mittlere Druckfläche  
  
h
hd
h
VA 0
2
0
4
π==       Gleichung 18 
angegeben werden. Als Formänderungsfestigkeit wird dann 
  
0
2
0
4
hd
Fh
A
Fk f π==       Gleichung 19 
gemessen. Die Parameter sind außer der Temperatur, der Umformgrad 
  
h
h0ln=ϕ        Gleichung 20 
und die Umformgeschwindigkeit ( v  Stauchgeschwindigkeit) 
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h
v=ϕ&  .       Gleichung 21 
Um ϕ&  konstant zu halten ist wie beim Zugversuch eine besondere 
Maschinensteuerung erforderlich, die die Stauchgeschwindigkeit v  mit der 
momentanen Höhe h  herabsetzt (Prinzip des Plastometers). 
2.6.2.2 Flachstauchversuch 
Die Wirkungsweise des Flachstauchversuchs geht aus Bild 16 hervor. Das Breiten-
Höhen-Verhältnis 0hb der Flachprobe wird in der Regel größer als 6 gewählt, um 
möglichst ebene Umformgrad zu erzielen. Als Vorteil gegenüber dem 
Zylinderstauchversuch ist zu erwähnen, dass die Druckfläche a.b sich während der 
gesamten Umformung nicht ändert und die Presskraft sich dadurch nicht so stark 
erhöht wie beim Umformen eines Zylinders. Aus der gemessenen Umformkraft F  
folgt für die Formänderungsfestigkeit 
  
ab
Fk f 2
3=  (Theorie nach R. v. Mises)   Gleichung 22 
ab
Fk f =  (Theorie nach H. Tresca).   Gleichung 23 
 
Bild 16: Flachstauchversuch /63/. 
Der Vergleichsumformgrad ist 
  
h
h
v
0ln
3
2=ϕ        Gleichung 24 
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h
h
v
0ln=ϕ .       Gleichung 25 
Für die Vergleichsumformgeschwindigkeit gelten die Beziehungen 
  
h
v
v 3
2=ϕ&        Gleichung 26 
  
h
v
v =ϕ& .       Gleichung 27 
Um sie während des Versuchs konstant zu halten, sind die gleichen 
Steuerungsmaßnahmen erforderlich wie beim Zylinderstauchversuch. 
Als Maß für die beim Stauchversuch erreichte Umformbarkeit gilt der bis zum 
Auftreten von Brucherscheinungen erzielte Umformgrad. 
Stauchversuche mit besonders hohen Umformgeschwindigkeiten werden auch 
Schlagstauchversuche genannt /63/. 
2.6.3 Warmtorsionsversuch (Warmverdrehversuch) 
Beim Warmtorsionsversuch (Bild 17) wird eine zylindrische Probe mit dem Radius R  
und der Länge l  mit der Drehzahl n , bis zum Bruch verdreht. Die bis dahin erreichte 
Zahl der Umdrehungen wird als Maß für die Umformbarkeit angegeben. 
Mit dem Verdrehwinkel θ  folgt für die Schiebung Rγ  der an der Oberfläche der Probe 
  Θ=
l
R
Rγ .       Gleichung 28 
 
 
Bild 17: Warmtorsionsversuch /63/. 
 
  33
Die Randschiebungsgeschwindigkeit ist  
  tR nl
R
⋅
⋅=
30
πγ&  ( in 1−s  für tn in U/min).   Gleichung 29 
Wird vorausgesetzt, dass das Torsionsmoment nur von der Verdrehgeschwindigkeit, 
nicht aber vom Umformgrad abhängt, so kann der Ansatz 
  ( )nRMM γ&0=   ( MM =0 bei 1=Rγ& ) Gleichung 30 
gemacht werden. Für Stähle folgt aus Messungen n = 0,10…0,25. Die 
Randschubspannung ist dann 
  ( )n
R
M
R += 32 3πτ .      Gleichung 31 
Vom Vergleichsumformgrad  
  Rv γϕ 3
1=        Gleichung 32 
  Rv γϕ 2
1=        Gleichung 33 
und der Vergleichsumformgradgeschwindigkeit 
  Rv γϕ 3
1=&        Gleichung 34 
  Rv γϕ 2
1=&        Gleichung 35 
hängt die Formänderungsfestigkeit ab 
  Rfk τ3=        Gleichung 36 
  Rfk τ2= .       Gleichung 37 
Das Tordieren dünnwandiger Rohre bringt zwar den Vorteil eines besser zu 
berechnenden Spannungszustandes, jedoch beulen solche Proben schon nach 
vergleichsweise geringen Umformgraden aus. Interessant ist eine Versuchsvariante, 
bei der zwei Vollproben mit geringem Unterschied der Radien verdreht werden. Die 
Drehmomentdifferenz entspricht dem Moment an einer Rohrprobe, deren Wanddicke 
gleich dem Unterschied der Radien der beiden Vollproben ist /63/. 
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2.6.4 Vergleich der Prüfverfahren 
Der Zugversuch ergibt im Bereich der Gleichmaßdehnung meistens ϕ < 0,7. 
Wesentlich höhere Werte können im Zylinderstauchversuch erreicht werden. Mit 
Rücksicht auf den Reibungseinfluss liegt die Grenze der Auswertbarkeit jedoch bei 
etwa 50 % Stauchung (ϕ = 0,7). Beim Flachstauchversuch ist ein Umformgrad bis zu 
ϕ = 2 möglich. Der Torsionsversuch schließlich erlaubt noch höhere Umformgraden. 
Diese im Prüfversuch erreichbaren Umformgrade sollten möglich nahe an die 
technischen Maximalwerte bei einem einzelnen Umformschritt herankommen. Für 
das Walzen reichen Werte bis zu ϕ = 0,7 wie in Zug- und Stauchversuch meistens 
aus. Für das Strangpressen sind dagegen ϕ-Werte bis zu 2 und mehr erwünscht /63/.  
Da der Bruchumformgrad das Maß für die Warmumformbarkeit ist, sollte er klar 
messbar sein. Beim Zug- und Torsionsversuch ist das Ende der Umformbarkeit 
eindeutig mit der Trennung in zwei Probenhälften erreicht. Beim Stauchversuch ist 
die Grenze häufig schwer definierbar, da die Probe in sehr verschiedenen Formen zu 
Bruch geht /63/.  
Die Warmumformbarkeit ist auch von der Temperatur abhängig. In der Literatur findet 
man deshalb am häufigsten Darstellungen der Brucheinschnürung oder der Zahl der 
Verdrehungen bis zum Bruch über der Temperatur. Bei Stählen beispielsweise ist ein 
Gebiet verminderter Umformbarkeit in der Umgebung der A3-Temperatur (bei 900 ºC) 
zu erkennen /63/.  
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3 Aufgabenstellung 
Das zu Begin der Arbeit genutzte Prozessfenster für hoch stickstoffhaltige Stähle 
ermöglicht nur eine unwirtschaftliche Verarbeitung während der Warmumformung. 
Für eine wirtschaftliche Verarbeitung dieser Stähle ist eine Vergrößerung des 
Schmiedefensters bei der Warmumformung nötig.  
Mit dieser Arbeit soll ein Beitrag zur Verbesserung der Warmumformbarkeit von hoch 
stickstofflegierten Stählen geleistet werden. Die Untersuchungen werden an den 
stickstofflegierten Stählen 1.4452, 1.4501 und 1.4882 im Vergleich mit dem 
Referenzstahl 1.4301 durchgeführt. Dabei teilt sich diese Arbeit in den Bereich der 
Modellierung von Ausscheidungen und der thermodynamischen Berechnungen 
einerseits und den Bereich der experimentellen Simulation mittels Heißzug- und 
Stauchversuchen andererseits (Bild 18). Zur Vorbereitung der experimentellen 
Simulation wurden die Solidus- und Liquidustemperatur mittels 
Differentialthermoanalyse bestimmt sowie die Heißzug- und die Warmstauchproben 
unter NCO2-Ofenatmosphäre vorgeglüht. Bei den Heißzugversuchen wurden die 
Festigkeits- und Zähigkeitseigenschaften im Bereich der Warmumformung bestimmt. 
Unter Berücksichtigung der Ergebnisse der Heißzugversuche wurden die 
Warmstauchversuche mit Rissbildung zur Bestimmung des Schmiedefensters bei 
einem optimalen Umformtemperaturbereich durchgeführt.  
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Bild 18: Schematische Darstellung der durchgeführten Arbeiten. 
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4 Beschreibung der Versuchsmethodik 
4.1 Versuchswerkstoffe 
Einen Überblick über nichtrostende Stähle und die Versuchswerkstoffe gibt Bild 19. 
Der neu entwickelte Werkstoff 1.4452, der ein nickelarmer Stahl ist, weist ein 
Mangan-Austenit Gefüge auf. Der Werkstoff 1.4452 hat insbesondere Marktpotential 
in der Medizintechnik. Der Werkstoff 1.4501 ist ein sog. Super-Duplexstahl, bei dem 
etwa gleich hohe Anteile an Ferrit und Austenit im Gefüge nebeneinander vorliegen. 
Durch die gezielte Erhöhung der Chrom- und Molybdängehalte ist dieser Werkstoff 
besonders korrosionsbeständig bei gleichzeitig hoher Festigkeit. Eingesetzt wird der 
Werkstoff 1.4501 vor allem in der Chemietechnik und in der Öl- und Gasgewinnung. 
Der Werkstoff 1.4882 ist ein Ventilstahl, bei dem insbesondere die Entwicklung von 
kostengünstigen Warmumformprozessen im Vordergrund steht, da es sich bei 
Ventilen um Teile mit hohen Produktionszahlen für die Automobilindustrie handelt. 
Als Referenzgüte für die austenitischen Stähle wurde der Werkstoff 1.4301 
ausgewählt.  
 
Kurzname Werkstoffnummer Gefüge N-Gehalt 
Referenzstähle    
X5CrNi 18-10 1.4301 Austenit ≤0,11 
Stickstofflegierte Stähle    
X13CrMnMoN 18-14-3 1.4452 Austenit 0,75-1,00 
X2CrNiMoCuWN 25-18-5-4 1.4501 Superduplex-Stahl 0,30-0,50 
X50CrMnNiNbN 21-9 1.4882 Austenit 0,40-0,60 
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Bild 19: Überblick über die untersuchten Versuchswerkstoffe.  
 
 
Die Tabelle 2 zeigt die verschiedenen Versuchswerkstoffe, die im Rahmen der 
Untersuchungen benutzt wurden. Die chemischen Zusammensetzungen 
(Analysegrenzen) der Versuchswerkstoffe und Norm sind in der Tabelle 3 
dargestellt. Die chemischen Zusammensetzungen nach Herstelleranalyse sind in 
Tabelle 4 angegeben. 
 
 
Tabelle 2: Überblick über die untersuchten Versuchswerkstoffe sowie 
Probenbezeichnung. 
Werkstoff Charge Geometrie Abmessung Hersteller 
1.4301 760324 Stranggepresst 340 mm rd. Boschgotthardshütte 
1.4452 24103 Abschnitte von Blöcken ca. 50x50 mm 
Energietechnik  
Essen 
1.4501 762513 761123 Stranggepresst 
115 mm rd. 
350 mm rd. Boschgotthardshütte 
1.4882 54098 Rohblock 400 vkt. Boschgotthardshütte 
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Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung der Versuchswerkstoffe nach DIN 10088 
(Gehalte in Massen-%) /64/. 
Werkstoff C Si Mn P S Cr Mo Ni N sonstige 
1.4301 ≤ 0,07 ≤ 1,00 ≤ 2,00 ≤ 0,045 ≤ 0,015 17,0-19,5 - 
8,00 
-10,50 ≤0,11 - 
1.4452 ≤0,15 ≤ 1,00 12,0 -16,0 ≤ 0,050 - 
16,0
-20,0
2,50
-4,20 ≤ 0,30 
0,75 
-1,00 
V ≤ 0,20
Al ≤ 0,10
1.4501 ≤ 0,03 ≤ 1,00 ≤ 1,00 ≤ 0,035 ≤ 0,015 24,0-26,0
3,00
-4,00
6,00 
-8,00 
0,20 
-0,30 
Cu 0,50-1,00
W 0,50-1,00
1.4882 0,45 -0,55 ≤ 0,45 
8,0 
-10,0 ≤ 0,045 ≤ 0,030
20,0
-22,0 - 
3,50 
-5,50 
0,40 
-0,60 
Nb 1,80-2,50 
W 0,80-1,50
 
 
Tabelle 4: Chemische Zusammensetzungen der untersuchten Versuchswerkstoffe 
(Gehalte in Massen-%). 
Werkstoff C Si Mn P S Cr Mo Ni N Charge 
1.4301 0,023   0,36 1,86   0,026   0,013 18,20 0,29   8,35 0,085 760324
1.4452 0,070   0,73 12,37   0,011   0,007 16,07 3,26   0,12 0,800 24103
1.4501   0,022   0,40   0,62   0,024   0,001 25,65 3,65   6,15 0,256 762513
1.4882   0,480 0,20 8,45   0,030   0,001 20,65 0,21 3,60 0,480 54098
 V W Cu Al Nb Ti Cr-Äq.* Ni-Äq.** PREN***
1.4301 0,061 0,04 0,21   0,003 0,003 0,002 19 14 19,5
1.4452 0,030 - 0,04   0,001 0,008 0,001 22 32 50,8
1.4501   0,060 0,55   0,90   0,006 0,009  0,003 31 15 41,8
1.4882   0,038   0,83 0,15 0,005 2,000 0,006 22 33 35,8
 
* Chromäquivalent    ** Nickeläquivalent   
%Cr + 1,4*%Mo+0,5*%Nb+1,5*%Si+30*%Ti % Ni +30*%C+30*%N+0,5*%Mn 
***PREN 
%Cr + 3,3*%Mo + k*%N       (k=30 für austenitischen Stahl; 16 für Duplex-Stahl) 
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4.2 Herkunft und Geometrien der Proben 
Das Versuchsmaterial für die Untersuchungen wurde aus Rohblock- und 
Rohstranggussabschnitten im Gusszustand in Randnähe entnommen. Für die 
Heißzugversuche wurden Proben mit einer Länge von 190 mm und einem 
Durchmesser von 20 mm verwendet (Bild 20a). Für die Stauchversuche wurden 
zusätzliche Proben mit den in  Bild 20b abgebildeten Formen verwendet. Die 
Kragenprobenform wurde eingesetzt, um einen ungünstigen Zugspannungszustand 
und somit Rissbildung im Kragenbereich während des Stauchens zu erzeugen. Zur 
Ermittlung des Gefüges nach dem Abschrecken wurden Dilatometerproben mit einer 
Höhe von 10 mm und einem Durchmesser von 5 mm verwendet (Bild 20c). 
 
Bild 20: Darstellung der Probengeometrie. 
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4.3 Modellierung des Ausscheidungsverhaltens und der 
Phasenumwandlungen  
Zur Optimierung eines Schmiedefensters ist es von grundlegender Bedeutung, das 
Ausscheidungsverhalten und die Phasenumwandlungen bei den 
Umformtemperaturen zu kennen. Dazu dienen thermodynamische Berechnungen 
und die Untersuchung der Ausscheidungen.  
4.3.1 Thermo-Calc Software 
Eine thermodynamische Datenbank ist ein starkes Hilfsmittel zur Vorhersage des 
Ausscheidungsverhaltens und zur Ermittlung der Phasenumwandlungen in den 
Stählen. Zur genaueren Bestimmung des Ausscheidungsverhaltens werden 
thermodynamische Berechnungen mit ThermoCalc durchgeführt. Diese Rechnungen 
liefern eine Aussage über die Bildung oder Auflösung von Phasen als Funktion der 
Temperatur für das thermodynamische Gleichgewicht. Diese Rechnungen dienen als 
Indikator für die Temperaturbereiche, in denen die Ausscheidungen stabil vorliegen 
können. Zugleich lässt sich die Zusammensetzung dieser Ausscheidungen in 
Abhängigkeit von der Temperatur bestimmen. In Verbindung mit den experimentellen 
Abschreckversuchen können so Rückschlüsse auf die gebildeten Ausscheidungen 
gezogen werden. 
4.3.2 Untersuchung der Ausscheidungen  
Zur Bestimmung der Lösungsglühtemperatur der Ausscheidungen im Gefüge wurden 
Untersuchungen der Ausscheidungen durchgeführt. Dabei wurden Proben der 
Versuchswerkstoffe auf bestimmte Temperaturen (Bild 21, T1= 1000, 1100 sowie 
1200 ºC) mit einer Aufheizgeschwindigkeit ( 1
.
T ) von 200 K/min erwärmt, 15 Minuten 
lang auf dieser Temperatur gehalten und anschließend ohne mechanische Belastung 
abgekühlt. Die schematische Temperaturführung ist in Bild 21 dargestellt und zeigt 
drei verschiedene Abkühlwege von der jeweiligen Temperatur.  
Die Kurve AT
.
 beschreibt die schärfste Abschreckung durch direktes Anblasen mit 
Helium, wobei t8/5-Zeiten von unter 2 Sekunden erreicht werden. Die nach der 
Abkühlgeschwindigkeit BT
.
 gefahrenen Proben wurden geregelt und kontinuierlich 
innerhalb von etwa 20 Minuten (60 K/min) auf Raumtemperatur abgekühlt. Die 
Abkühlgeschwindigkeit CT
.
 ist die gleichgewichtsnächste Kurve mit 100 K/h.  
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Bild 21: Schematische Darstellung der Temperaturführung während der 
Abschreckversuche. 
4.4 Simulation zur Ermittlung der Warmumformbarkeit und der 
Warmumformgrenzen 
Zur Ermittlung der Warmumformbarkeit und der Warmumformgrenzen wurden 
Heißzug- und Stauchversuche mit dem Warmumformsimulator (Schenck-Anlage) 
durchgeführt (Bild 25). Diese servohydraulische Universalprüfmaschine wird sowohl 
für Zug- als auch für Stauchversuche eingesetzt und hat eine Maximalkraft von 160 
kN. Sie kann sowohl kraft- als auch weggesteuert gefahren werden. Die 
Versuchssteuerung erfolgt über einen Programmgeber und verschiedene 
Regelungseinheiten. Die Versuchsdaten werden von einer computergesteuerten 
Messwerterfassung gespeichert. Die Proben werden in einer 
Vakuumschutzgaskammer induktiv erwärmt, wobei ein in der thermischen Mitte der 
Probe angepunktetes Pt/PtRh10-Thermoelement die Temperaturmessung und 
Regelung übernimmt. Über einen mikroprozessorgesteuerten Programmgeber wird 
ein Zeit-Temperatur-Weg-Diagramm vorgegeben. Dabei sind folgende Parameter in 
weiten Grenzen variierbar: 
• Aufheizgeschwindigkeit 
• Austenitisierungstemperatur und -zeit 
• Umformtemperatur, -grad und -geschwindigkeit 
• Pausenzeiten 
• Abkühlgeschwindigkeit  
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Vor den Versuchen musste die Größe der temperaturkonstanten Zone für die 
jeweilige Probengeometrie ermittelt werden. Die Kenntnis dieser Zone ist für die 
Einstellung der Umformgeschwindigkeit von Bedeutung. Zur Ermittlung der 
temperaturkonstanten Zone wurden Proben auf eine Soll-Temperatur erwärmt und 
die Ist-Temperatur wurde an verschiedenen Stellen durch angepunktete 
Thermoelemente gemessen. Bei der Standardzugprobe mit einem Durchmesser von 
20 mm ergab sich so eine temperaturkonstante Zone von etwa 15 mm, d. h. bis 
7,5 mm oberhalb und unterhalb des in der Probenmitte angepunkteten 
Thermoelementes, so dass eine homogene Temperaturverteilung mit einer 
maximalen Abweichung von 1 K vorliegt. 
4.4.1 Vorglühung der Proben  
Um eine industriegleiche Oberflächenqualität durch eine spezielle Ofenatmosphäre 
im Schmiedeofen zu erreichen, wurde die Ofenatmosphäre für die Erwärmung der 
Schmiedeblöcke auf Schmiedetemperatur untersucht. Dazu wurde zu jedem 
untersuchten Werkstoff eine Glühung bei NCO2-Ofenatmosphäre durchgeführt. Diese 
Glühung wurde durch entsprechende Schutzgaszugaben in der Versuchskammer 
realisiert. NCO2 ist hier eine Gasmischung von 5 % CO2 und 95 % N2. Bild 22 zeigt 
die verwendete Retorte zur Durchführung der Glühung. Dabei wurden die Stauch- 
und Heißzugproben in NCO2-Ofenatmosphäre auf eine Temperatur von 850ºC 
vorgewärmt und 60 min lang auf dieser Temperatur gehalten (Bild 23). Nach dem 
Vorwärmen wurden die Proben auf eine Glühungstemperatur von 1150ºC erwärmt, 
120 min auf dieser Temperatur behandelt und anschließend im Ofen abgekühlt.  
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Bild 22: Eingesetzte Retorte zur Glühung der Probenkörper (21cm×21cm×24cm). 
 
 
Bild 23: Temperaturführung der Vorglühung der Stauch- und Heißzugproben. 
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4.4.2 Bestimmung der Solidus- und Liquidustemperaturen  
Um die Parameterbestimmung der Heißzug- und Stauchversuche durchführen zu 
können, wurden die Solidus- und Liquidustemperatur der Versuchswerkstoffe mit 
Hilfe einer Differentialthermoanalyse-Anlage der Firma Netzsch, Typ 404 S (Bild 24), 
ermittelt.  
 
Bild 24: Schematische Darstellung der Differentialthermoanalyse-Anlage.  
 
4.4.3 Heißzugversuche 
Zur Ermittlung des Zähigkeits- und Festigkeitsverhaltens der Versuchswerkstoffe 
wurden Heißzugversuche mit dem Warmumformsimulator (Schenck-Anlage), der in 
Bild 25 schematisch abgebildet ist, durchgeführt. Die für die Heißzugversuche 
wichtigen Parameter wie Temperaturführung und Umformgeschwindigkeit wurden 
aus den realen Vorgaben für den Schmiedeprozess sowie aus dem AiF-Vorhaben /4/ 
entnommen. Dabei wurden die zu untersuchenden Proben aus den Bereichen 
größter Rissanfälligkeit des Blockmaterials entnommen und nach Lösungsglühen im 
Temperaturbereich zwischen 900 ºC und 1300°C zerrissen. Die beim Zugversuch 
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anzugebende Umformgeschwindigkeit lag im Bereich der industriellen 
Umformgeschwindigkeiten beim Schmieden (ϕ& = 1 s-1).  
Zu Beginn der Versuche wurden die Proben in der Retorte unter NCO2 Atmosphäre 
vorgeglüht (Kapitel 4.4.1). Nach dieser Behandlung wurden die Proben im 
Warmumformsimulator mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 5 K/s auf die 
Lösungsglühtemperatur erwärmt, die je nach Werkstoff bei 1300 bzw. 1250°C lag. 
Nach einer Haltezeit von 15 Minuten (bis auf die Versuche mit variierter Haltezeit) 
wurden die Proben mit einer Abkühlgeschwindigkeit von 5 K/s auf die jeweilige 
Umformtemperatur (zwischen 900 ºC und 1300°C) abgekühlt. Diese Temperatur 
wurde 5 Sekunden lang gehalten, um eine gleichmäßige Durchwärmung zu 
gewährleisten, bevor mit einer Umformgeschwindigkeit von 1 s-1 die Proben zerrissen 
wurden. Nach der Umformung wurden die Bruchflächen der Proben mit Stickstoff 
angeblasen, um den Gefügezustand zur Zeit der Umformung durch die schnelle 
Abkühlung möglichst einzufrieren. Allerdings ist mit geringfügigen Veränderungen 
des Gefüges bei der Auswertung der Längsschliffe zu rechnen. Die 
Temperaturführung während des Versuches ist in Bild 26 dargestellt.  
 
Bild 25: Schematische Darstellung des Warmumformsimulators (Schenck-Anlage) 
für die Heißzug- und Stauchversuche. 
min. Pausenzeit, s
Temperaturbereich, °C
Aufheizgeschwindigkeit, K/s
Abkühlgeschwindigkeit, K/s
Heizart
Heizleistung, kW
max. Nennkraft, kN
max. Umformgeschwindigkeit, 1/s
Querhauptgeschwindigkeit, mm/s
max. Umformgrad
0,1
RT-1500
1-100
0,01-60
induktiv
15
160
0,001-30
500
1,2
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Bild 26: Schematische Darstellung der Temperaturführung während der 
Heißzugversuche.  
 
Zur Bestimmung der Brucheinschnürung Z wurden die Probendurchmesser vor (d0) 
und nach (dBr) der Umformung gemessen. Die Brucheinschnürung Z errechnet sich 
dabei folgendermaßen aus den Durchmessern: 
Z = 
0
0
A
AA Br−  = 2
0
22
0
d
dd Br−        Gleichung 38 
 
Die allgemeinen Versuchsparameter der durchgeführten Heißzugversuche sind im 
Anhang Kapitel 9 aufgeführt.  
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4.4.4 Warmstauchversuche 
Mit Hilfe der Warmstauchversuche mit Rissbildung wurden die Warmumformgrenzen 
ermittelt. Vor den Stauchversuchen wurden Proben aus dem Randbereich unter 
NCO2-Atmosphäre geglüht. Dazu wurde die unterschiedlichen Probengeometrien 
aus Bild 20b eingesetzt. Die in NCO2-Atmosphäre geglühten Proben wurden bei 
verschiedenen Umformtemperaturen zwischen 900 ºC und 1300 ºC gestaucht. Nach 
jedem Stauchversuch wurde der gestauchte Probenkörper auf mögliche 
Rissbildungen mit einem Stereomikroskop untersucht.  
 
a) 
 
b) 
 
Bild 27. Probenkörper (Kragen) des Werkstoffs 1.4452 nach Glühung in NCO2 und 
Stauchversuch bei 1150 ºC; a) ohne Riss und b) Riss.  
Zu Beginn der Versuche wurden die Proben mit einer Aufheizgeschwindigkeit von 
5 K/s auf eine Lösungsglühtemperatur von 1220ºC erwärmt. Nach einer Haltezeit von 
600 s wurden die Proben mit einer Abkühlgeschwindigkeit von 5 K/s auf die 
Umformtemperaturen zwischen 900 ºC und 1300 ºC abgekühlt oder erwärmt. Diese 
Temperatur wurde 5 Sekunden lang gehalten, um eine gleichmäßige Durchwärmung 
zu gewährleisten, bevor mit einer Umformgeschwindigkeit von 1 s-1 die Proben 
gestaucht wurden. Nach der Umformung wurden die Proben an der Luft abgekühlt. 
Die Temperaturführung während des Versuches ist in Bild 28 dargestellt.  
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Bild 28: Temperaturführung der Stauchversuche. 
Bei den Stauchversuchen wurde der Probenaufbau aus Bild 29 benutzt. Zur 
Temperaturführung wurde ein Thermoelement auf die Stauchproben geschweißt. Um 
eine bessere Temperaturverteilung in axialer Richtung zu erreichen, wurden Mo-
Plätchen eingesetzt.  
 
 
Bild 29: Schematische Darstellung des Probenaufbaus des Warmumformsimulators.  
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Für eine genaue Analyse der Rissursache ist eine möglichst genaue Feststellung des 
Risszeitpunktes während des Stauchvorganges nötig. Die Möglichkeiten zur 
Feststellung eines beginnenden Risses lassen sich in zwei Gruppen einteilen.  
Bei der Offline-Erkennung erfolgt die Überprüfung der Probe auf Risse nach jedem 
Umformvorgang, bei der Online-Erkennung erfolgt sie kontinuierlich während des 
Umformvorgangs /4/.  
Die Offline-Erkennung kann durch Überwachung des Lastabfalles der Prüfmaschine, 
diskontinuierliches Umformen oder Intervalleingrenzung erfolgen. Da beim 
Stauchversuch ein merklicher Lastabfall erst nach dem Bruch der Probe auftritt, ist 
die Überwachung des Lastabfalles wenig geeignet. Beim diskontinuierlichen 
Umformen wird der Stauchversuch in mehreren Stadien durchgeführt. Bei der 
Intervalleingrenzung wird zunächst eine Probe mit einer frei gewählten bezogenen 
Höhenabnahme umgeformt. Je nachdem, ob ein Riss entstanden ist oder nicht, wird 
die nächste Probe mit einem größeren oder kleineren Umformgrad gefahren.  
4.5 Metallograpische Untersuchungen zur Bestimmung der 
Phasenumwandlungen und der Rissbildung  
Zur Mikrostrukturanalyse wurden Untersuchungen mittels konventioneller 
Lichtmikroskopie und Rasterelektronenmikroskopie sowie mittels Mikrosonde und 
chemischer Analyse durchgeführt, um die metallischen Vorgänge, die zur 
Schädigung der Werkstoffe führen, zu erklären. Die Untersuchungen zur 
Gefügeausbildung wurden an Längs- und Querschliffen sowie an Bruchflächen der 
Heißzugversuche durchgeführt. Hierbei wurden die Korngröße, Seigerungen sowie 
Art, Menge und Verteilung der vorliegenden Phasen (Ausscheidungen, Ferritanteil, 
Karbide und andere) erfasst.  
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5 Versuchsergebnisse 
5.1 Untersuchungen zu den Ausscheidungsverhalten und 
Phasenumwandlungen 
Umfangreiche werkstoffkundliche Kenntnisse, insbesondere die des 
Ausscheidungsverhaltens, sind notwendig, um Gußblöcke warm umzuformen. 
Dieses Kapitel erklärt das Ausscheidungsverhalten und die Phasenumwandlungen 
der untersuchten Versuchswerkstoffe 1.4301, 1.4452, 1.4501 und 1.4882 mittels 
thermodynamischer Berechnungen sowie Abschreckversuchen, im 
Temperaturbereich der Lösungsglühung und des Umformens.  
5.1.1 Thermodynamische Berechnungen 
Die Phasenumwandlungen und die Ausscheidungen für die Stähle 1.4301, 1.4452, 
1.4501 und 1.4882 wurden mittels der thermodynamischen Datenbank „TCS 
Steels/Fe alloys database (TCFE5)“ berechnet. Die berechneten Phasen sind für 
jeden Versuchswerkstoff in Tabelle 5 dargestellt /65/.  
 
Tabelle 5: Berechnete Phasen mittels der ThermoCalc-Software. 
 1.4301 1.4452 1.4501 1.4882 
  sinkender Tem
peratur    ⇒
 
Schmelze Schmelze Schmelze Schmelze 
BCC FCC BCC FCC 
FCC  M2N  
(Cr,Mo)2N 
FCC M(C,N)  
Nb(C,N) 
M2N  
(Cr,Mo)2N 
M6C 
(Mo,Fe,Cr)6C 
M2N  
(Cr,Mo)2N 
BCC 
M23C6 
(Cr,Mo,Fe)23C6 
Sigma 
FeCrMn 
Sigma  
FeCrMoNi 
M23C6 
(Cr,Fe,Mn)23C6 
Sigma  
FeCr 
M23C6 
(Cr,Mo,Fe)23C6 
M23C6 
(Cr,Mo,Fe)23C6 
M2N  
(Cr,Nb,Mn,V)2N 
BCC  χ-Phase 
FeCrMoNiW 
Sigma 
FeCrMn 
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Bild 30 zeigt die berechneten Zustandsdiagramme für die Stähle 1.4301, 1.4452, 
1.4501 und 1.4882. Es werden die mit ThermoCalc berechneten 
Gleichgewichtsphasen dargestellt.  
Der Werkstoff 1.4301 weist ein Erstarrungsintervall von 32 ºC auf (Bild 30a). Von der 
Liquidustemperatur kommend scheidet sich zunächst Ferrit aus der Schmelze aus 
und unterhalb von 1436 ºC erfolgt eine austenitische Erstarrung. Unterhalb einem 
austenitischem Phasenbereich zwischen 1253 ºC und 833 ºC scheidet sich ein Nitrid 
vom Typ M2N aus, welches Cr und Mo enthält. Unter 831 ºC bilden sich ein Cr-
reiches Karbid vom Typ M23C6, eine intermetallische Sigma-Phase und Ferrit.  
Der Werkstoff 1.4452 zeigt in Bild 30b eine Liquidustemperatur von 1388 ºC und 
folgend eine primär austenitische Erstarrung bis zu einer Solidustemperatur von 
1351 ºC. Unter dem austenitischem Phasenbereich bildet sich bei 1060 ºC M2N-
Nitrid. Bei einer Umwandlungstemperatur von 879 ºC scheidet sich M6C-Karbid und 
bei 792 ºC die Sigma-Phase aus. Unterhalb von 784 ist M23C6-Karbid stabil.  
In Bild 30c ist das berechnete pseudobinäre Phasendiagramm für den Werkstoff 
1.4501 dargestellt. Es findet eine primär ferritische Erstarrung zwischen 1441 ºC und 
1352 ºC statt. Anschließend folgt eine peritektische Umwandlung bei 1335 ºC. Bei 
weiterer Abkühlung tritt nach einem Austenit- und Ferritphasenbereich eine M2N-
Phase bei 1140 ºC auf. Bei niedrigen Temperaturen scheiden sich die Sigma-Phase 
(851 ºC), χ-Phase (817 ºC) und Ferrit (638 ºC) aus.  
Der Werkstoff 1.4882 zeigt eine primär austenitische Erstarrung bei 1360 ºC wie die 
im Werkstoff 1.4452 und in Bild 30d gezeigt. Grundsätzlich unterscheiden sie sich 
jedoch hinsichtlich einer Neigung für Werkstoff 1.4882, primär M(C,N) und Ferrit zu 
bilden. Unterhalb 1269 ºC sind Austenit und M(C,N) stabile Phasen. Unterhalb 
diesem Phasenbereich bildet sich bei 1103 ºC ein Karbid vom Typ M23C6. Ab einer 
Temperatur von 813 ºC scheidet sich M2N-Nitrid aus und eine Umwandlung der 
Sigma-Phase findet bei 754 ºC statt.  
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a) 
 
b) 
c) 
 
d) 
Bild 30: Mittels ThermoCalc berechnete Zustandsdiagramme für die Werkstoffe a) 
1.4301, b) 1.4452, c) 1.4501 und d) 1.4882.  
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5.1.2 Untersuchung der Ausscheidungen  
Zur Charakterisierung von Ausscheidungen und eventuellen Phasenumwandlungen 
wurden die Proben im Temperaturbereich zwischen 1000°C und 1200 ºC 15 min 
isotherm geglüht und anschließend mit definierten Geschwindigkeiten von 200 Ks-1, 
1 Ks-1 und 0.03 Ks-1 zur Abschätzung der Lösungsglühtemperatur abgekühlt.  
In allen Werkstoffen können verschiedene Ausscheidungen vorliegen. In Tabelle 6 
sind die berechneten möglichen Ausscheidungen dargestellt. Im Allgemeinen gilt für 
die austenitischen Stähle, dass Ausscheidungen aus Gründen der Umformbarkeit 
sowie der Korrosionsbeständigkeit unerwünscht sind. Zwei Ausscheidungsarten sind 
in einem austenitischen Gefüge möglich: intermetallische Phasen sowie Nitride und 
Karbide /1/.  
Tabelle 6: Berechnete Lösungstemperaturen der möglichen Ausscheidungen zu den 
untersuchten Stählen. 
Legierung 
Ausscheidungen 
Intermetallische Phase Karbide / Nitride 
Sigma Phase 
(Fe,Ni)x(Cr,Mo)y 
χ−Phase 
Fe36Cr12Mo10 
M23C6 M6C M2N M(C,N) 
1.4301 732 ºC - 831 ºC - 833 ºC -
1.4452 792 ºC - 800 ºC 879 ºC 1059 ºC -
1.4501 1003 ºC 817 ºC 851 ºC - 1100 ºC -
1.4882 754 ºC - 1103 ºC - 813 ºC 1344 ºC
 
Die Stähle 1.4301, 1.4452 und 1.4882 sind austenitische Stähle. In Stahl 1.4301 der 
Art 18/10 CrNi können das kubisch-flächenzentrierte Karbid M23C6 und die 
tetragonale Sigma-Phase ausgeschieden werden. Die Löslichkeit für Kohlenstoff im 
Austenit nimmt mit fallender Temperatur ab, ebenso seine Diffusionsgeschwindigkeit, 
die Übersättigung an Kohlenstoff mit fallender Temperatur also zu. Hieraus ergibt 
sich für die Ausscheidung von M23C6 eine maximale Geschwindigkeit, die im 
Temperaturbereich um 650 °C liegt. Da Kohlenstoff die Ausscheidungsneigung der 
Sigma-Phase vermindert, wird im Bereich 600 bis 900 °C nach längeren Glühzeiten, 
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deren Dauer vom Kohlenstoff abhängt, Sigma-Phase gebildet, wenn der vorhandene 
Kohlenstoff bereits weitgehend als M23C6 ausgeschieden ist /23/. 
Werkstoff 1.4452 zeigt ein austenitisches Gefüge nach Lösungsglühung. In nickelfrei 
hoch stickstofflegierten Stählen sind im Allgemeinen drei verschiedene 
Ausscheidungen möglich; Cr23C6 Karbide vom Typ Korngrenzenkarbid und 
Transgranularkarbid sowie lamellare Nitride (Cr2N). Die Nitride treten meist in 
Stählen mit hohem Stickstoff- und niedrigem Kohlenstoffgehalt wie bei Werkstoff 
1.4452 auf. Diese lamellaren Ausscheidungen werden Stickstoffperlit genannt und 
können zu einer Verarmung von N in austenitischem Gefüge führen, die die Stabilität 
des Austenits verringert. Wegen dieser N-Verarmung kann eine Ausscheidung der 
Sigma-Phase stattfinden. Ansonsten ist die Korngröße nach einer Lösungsglühung 
beim Werkstoff 1.4452 generell größer als bei einem nicht stickstofflegierten (aber 
ähnlich Cr- und Mo-haltigen) Stahl 1.4441 /13,66/.  
Der Superduplexstahl 1.4501 bildet ein austenitisch-ferritisches Gefüge aus. Neben 
der Sigma-Phase wird für diesen Werkstoff auch über das mögliche Auftreten der χ-
Phase berichtet. In den ferritisch-austenitischen Stählen sind die Elemente 
Kohlenstoff und Stickstoff überwiegend im Austenit gelöst. Daher scheiden sich das 
Karbid M23C6 und das Nitrid M2N aus dem Austenit aus, allerdings erst nach 
längerem Glühen bei Temperaturen zwischen etwa 550 bis 850 ºC. Intermetallische 
Phasen scheiden sich im Ferrit aus, da er mit den ferritbildenden Elementen wie Cr 
und Mo angereicht ist /67,68/.  
Bei dem Werkstoff 1.4882 gibt es primäre kubische Nb(C,N)-Ausscheidungen und 
sekundäre Karbide/Nitride im Austenit. Die sekundären Ausscheidungen können auf 
den Korn- bzw. Zwillingsgrenzen liegen, aber auch im Austenitkorn lamellar als 
Stickstoffperlit oder dispers verteilt vorkommen. Als dritte Ausscheidungsart treten 
intermetallische Phasen auf, die sich in Abhängigkeit von der Gitterstruktur der 
Phasen und der Diffusionsgeschwindigkeit der notwendigen substitutionellen 
Elemente auf den Korngrenzen oder im Korn verteilt bilden können /69/.  
5.1.2.1 Untersuchungen zur Charakterisierung der Menge von 
Ausscheidungen 
Zur Abschätzung der Menge von Ausscheidungen wurden thermodynamische 
Berechnungen und Abschreckversuche durchgeführt. 
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Stahl 1.4301 – X5CrNi18-10  
Die Schliffbilder und die thermodynamische Berechnung für Referenzstahl 1.4301 
sind im Bild 31 dargestellt. Die Phasendiagramm zeigt, dass das δ-Ferrit sich durch 
peritektische Erstarrung bildet und ein austenitischer Phasenbereich bei 
Temperaturen zwischen 1000 ºC und 1200 ºC folgt. Auffällig ist, dass der Werkstoff 
1.4301 nach einer Abkühlung immer ein duplexphasiges Gefüge (δ-Ferrit in 
austenitischer Matrix) besitzt. Ein 100% austenitisches Gefüge kann man nach einer 
Glühzeit von 15 min nicht erhalten.  
Bei Temperaturen unterhalb 732 ºC kann sich die Sigma-Phase gemäß 
thermodynamischer Berechnungen ausscheiden. Bild 32 zeigt einen Massenanteil 
der Sigma-Phase von etwa 6 % bei 600 ºC und Spuren von M23C6 und M2N, die nach 
metallograpischen Untersuchungen nicht beobachtet wurden.  
 
Bild 31: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Werkstoffs 1.4301, V2A-Beize;  
a) 1200 ºC 15 min/200 Ks-1,   b) 1100 ºC 15 min/200 Ks-1,  
c) 1000 ºC 15 min/200 Ks-1 und   d) 1100 ºC 15 min/0.03 Ks-1. 
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Bild 32: Mittels ThermoCalc berechnete Massenanteile der Phasen für Werkstoff 
1.4301. 
Stahl 1.4452 – X13CrMnMoN18-14-3  
In Bild 33 sind das Gefüge und die thermodynamische Berechnung des Werkstoffs 
1.4452 zusammengefasst. Die Schliffbilder zeigen, dass Ausscheidungen von 
Stickstoffperlit (M2N+Austenit) auf den Austenitkorngrenzen beobachtet werden. Im 
berechneten Phasendiagramm ist M2N bis zu einer Temperatur von 1059 ºC stabil.  
Der Phasenanteil von Stickstoffperlit wird in Bild 34 ausgewertet. Es wird deutlich, 
dass der Stickstoffperlit bei 1000 ºC nicht aufgelöst ist. Um die Ausscheidungen zu 
verhindern, werden eine Lösungsglühtemperatur oberhalb 1100 ºC und eine 
Abkühlgeschwindigkeit über 0,33 K/s benötigt.  
Bild 35 zeigt die thermodynamisch berechneten Massenanteile der Phasen. Dabei 
sind Austenit, M2N, die Sigma-Phase und die Karbide M6C und M23C6 zu erkennen. 
Die Karbide M6C und M23C6 haben jedoch einen sehr geringen Anteil, da dieser Stahl 
einen geringeren Kohlenstoffgehalt von 0,07 Massen-% enthält.  
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Bild 33: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Werkstoffs 1.4452, Bereha II;  
a) 1200 ºC 15 min/200 Ks-1,   b) 1100 ºC 15 min/200 Ks-1,  
c) 1000 ºC 15 min/200 Ks-1 und   d) 1100 ºC 15 min/0.03 Ks-1. 
 
 
Bild 34: Phasenanteil von Stickstoffperlit nach isothermem 15 min Lösungsglühen 
bei Temperaturen zwischen 1000 ºC und 1200 ºC in Abhängigkeit von der 
Abkühlgeschwindigkeit zwischen 0,03 und 200 K/s. . 
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Bild 35: Mittels ThermoCalc berechnete Massenanteile der Phasen für Werkstoff 
1.4882. 
Stahl 1.4501 – X2CrNiMoCuWN25-7-4  
Die Schliffbilder und die thermodynamische Berechnung für Werkstoff 1.4501 sind in 
Bild 36 dargestellt. Die thermodynamische Berechnung zeigt, dass intermetallische 
Phasen wie Sigma und χ sowie die Karbide/Nitride M23C6 und M2N im Gefüge 
vorliegen können. Bei einer Wärmebehandlung sollte deshalb beachtet werden, dass 
der Superduplexstahl 1.4501 im Temperaturbereich von 600-1100 ºC zur 
Ausscheidung von intermetallischen Phasen und Karbid/Nitriden neigt. Bei den 
Querschliffen treten ein zweiphasig austenitisch-martensitisches Gefüge in Bild 36a 
und ein austenitisch-ferritisches Gefüge in Bild 36b bis d auf. In diesem Duplex-
Gefüge kann zusätzlich bei langsamer Abkühlung von 0.03 Ks-1 in ferritischen 
Bereichen die intermetallische Phasen (Sigma und χ-Phase) beobachtet werden.  
Die Auswertung des Phasenanteils der Sigma-Phase in Bild 37 ergibt, dass die 
Ausscheidung der Sigma-Phase mit zunehmender Abkühlgeschwindigkeit abnimmt. 
Dadurch wird es bei Lösungsglühtemperaturen zwischen 1000 ºC und 1200 ºC 
möglich, die Bildung von Sigma-Phase zu unterdrücken. Der zweite erkennbare 
Effekt ist ein sinkender Anteil der Sigma-Phase mit zunehmender 
Lösungsglühtemperatur. Die thermodynamischen Berechnungen ergaben die in Bild 
38 gezeigten Phasenmassenanteile. Dabei wurde bei 600 ºC Austenit, Sigma- und χ-
Phase, eine geringere Menge von M2N und M23C6 gefunden. Der Anteil des Karbids 
M23C6 ist aber noch geringer, da dieser Stahl einen geringen Kohlenstoffgehalt von 
0,03 Massen-% enthält. 
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Bild 36: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Werkstoffs 1.4501, Bereha II;  
a) 1200 ºC 15 min/200 Ks-1,   b) 1100 ºC 15 min/200 Ks-1,  
c) 1000 ºC 015 min/200 Ks-1 und   d) 1100 ºC 15 min/0.03 Ks-1. 
 
Bild 37: Phasenanteil der Sigma-Phase nach isothermem 15 min Lösungsglühen bei 
Temperaturen zwischen 1000 ºC und 1200 ºC in Abhängigkeit von der 
Abkühlgeschwindigkeit zwischen 0,03 und 200 K/s. 
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Bild 38: Mittels ThermoCalc berechnete Massenanteile der Phasen für Werkstoff 
1.4501. 
Stahl 1.4882 – X50CrMnNiNbN21-9  
Die Schliffbilder und Berechnungen für den Werkstoff 1.4882 sind in Bild 39 
zusammen dargestellt. Auffällig an den Schliffbilder ist eine Bildung von primärem 
nichtlöslichem Nb(C,N) (2 bis 3 %) in austenitischer Matrix. Unterhalb einer 
Lösungsglühungtemperur von 1100 ºC ist sekundäres Karbid von Typ M23C6 stabil. 
Dazu in Konkurrenz steht die Ausscheidung von Chromnitrid (M2N), das meist 
diskontinuierlich als Lamellenpaket auftritt (Stickstoffperlit).  
Der Phasenanteil von Perlit (M2N+M23C6+Austenit) wurde mittels Bildanalyse 
ausgewertet (Bild 40). Es zeigt sich, dass Perlit nach Lösungsglühung bei 1100 ºC 
noch im Gefüge vorliegt. Nach einer Glühung bei 1200 ºC kann ein Gefüge ohne 
Perlit nach schneller Abkühlung > 1 K/s ermittelt werden.  
Der berechnete Massenanteil in Bild 41 zeigt, dass die Karbide/Nitride M(C,N), 
M23C6, M2N und die Sigma-Phase im Austenit vorliegen können. Dabei wird 
Hauptmassenanteile der Sigma-Phase, M23C6 und M(C,N) als Ausscheidungen 
erwartet.  
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Bild 39: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Werkstoffs 1.4882, Bereha II;  
a) 1200 ºC 15 min/200 Ks-1,   b) 1100 ºC 15 min/200 Ks-1,  
c) 1000 ºC 15 min/200 Ks-1 und   d) 1100 ºC 15 min/0.03 Ks-1. 
 
 
Bild 40: Phasenanteil von Perlit nach isothermem 15 min Lösungsglühen bei 
Temperaturen zwischen 1000 ºC und 1200 ºC in Abhängigkeit von der 
Abkühlgeschwindigkeit zwischen 0,03 und 200 K/s. 
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Bild 41: Mittels ThermoCalc berechnete Massenanteile der Phasen für Werkstoff 
1.4882.  
5.1.2.2 Untersuchungen zur Charakterisierung der Zusammensetzung von 
Ausscheidungen und Phasen 
Zur genauen Charakterisierung der Zusammensetzung von Ausscheidungen und 
Phasen wurde eine EDX-Analyse durchgeführt. An der Probe von Stahl 1.4301, die 
zuvor bei 1200 ºC 15 min / 200 Ks -1 lösungsgeglüht wurde, wurde die 
Zusammensetzung des Ferrits und des Austenits quantitativ bestimmt (Bild 42). 
Erwartungsgemäß wird dabei eine Anreicherung des ferritbildenden 
Legierungselements Chrom und andererseits eine Verarmung des Austenitbildners 
Nickel beobachtet. Dementsprechend befinden sich die austenitbildenden Elemente 
mit höheren Anteilen in der austenitischen Matrix. So werden im Ferrit Chromgehalte 
von etwa 20 Massen-% gegenüber etwa 16 Massen-% im Austenit gemessen. Der 
Unterschied im Nickelanteil ist ebenfalls deutlich (ca. 7 Massen-% im Ferrit und ca. 
10 Massen-% im Austenit).  
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 Elemente in Massen-% Fe Mn Cr Ni C N 
1 / δ 69,29 1,47 19,60 6,73 1,40 1,07 
2 / γ 69,49 1,50 15,74 9,94 1,83 0,93 
 
 
Bild 42: EDX-Analyse für Werkstoff 1.4301 nach Glühung bei 1200 ºC 15 min / 200 
Ks -1. 
Bei der EDX-Analyse für Stahl 1.4452 wurden nur Austenit und die Platten aus 
Austenit und Nitriden (Stickstoffperlit) beobachtet (Bild 43). Die dazu verwendete 
Probe wurde nach der Glühung bei 1100 ºC/15 min langsam mit 0,03 Ks -1 abgekühlt. 
Im Austenit sind die Gehalte der Legierungselemente wie Mn, Cr und Mo ähnlich wie 
in der Zusammensetzung des Stahls. Die Ausscheidung wurde mittels EDX-Mapping 
quantitativ bestimmt. Der Chromgehalt in diesem Bereich unterscheidet sich mit etwa 
25 Massen-% gegenüber 14 Massen-% in der Matrix. Auch der Molybdänanteil ist 
unterschiedlich, etwa 8 Massen-% in der Ausscheidung und etwa 4 Massen-% in der 
Matrix. Es wurde keine Sigma-Phase gefunden. Zur Ausscheidung der Sigma-Phase 
wurde möglicherweise die Bedingung einer ausreichend langsamen Abkühlung nicht 
erreicht.  
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 Elemente in Massen-% 
Analyse Fe Si Mn Cr Mo C N 
1 / γ 60,59 0,74 11,41 14,46 3,71 4,80 4,13
2 / M2N 42,34 0,43 9,64 25,44 7,60 7,48 6,68
Bild 43: EDX-Analyse für Werkstoff 1.4452 nach Glühung bei 1100 ºC 15 min / 0,03 
Ks -1. 
Die Probe des Werkstoffs 1.4501, die zuvor bei 1100 ºC 15 min / 0,03 Ks -1 geglüht 
wurde, wurde mit der EDX-Analyse untersucht. Die Zusammensetzung des Duplex-
Gefüges wurde bestimmt (Bild 44). Dabei wird eine Anreichung der Ferritbildner Mo 
und Cr und andererseits eine Verarmung des austenitbildenden Elements Ni im Ferrit 
beobachtet. Die Ausscheidungen liegen in den ferritischen Bereichen, und es 
ergeben sich zwei verschiedene chemische Zusammensetzungen in der EDX-
Analyse. In der Sigma-Phase wird je 22 % und 4 % für Chrom und Molybdän, sowie 
8 % Nickel und kleinere Gehalte an Cu und W ermittelt. Die Unterschiede der Sigma- 
und χ-Phase sind deutlich. Die χ-Phase enthält, neben einem hohen Molybdängehalt 
von etwa 11 %, etwa 2 % Wolfram und 25 % Cr sowie einen geringen Nickelgehalt 
von etwa 4 % im Vergleich zur Sigma-Phase und anderen Phasen. 
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 Elemente in Massen-% 
 Fe Cr Mo Ni Cu W C N 
1 / γ 61,86 22,84 1,96 7,75 1,43 n.b. 1,67 1,23
2 / Sigma 58,21 22,39 4,21 7,88 1,33 0,12 3,47 1,38
3 / α 56,79 24,29 6,99 5,29 1,33 0,37 3,40 n.b.
4/ γ 62,47 21,35 1,75 8,81 1,31 n.b. 1,98 1,17
5 / χ 50,29 25,12 11,30 4,13 n.b. 1,73 4,10 1,82
* n.b.= nicht bestimmt 
Bild 44: EDX-Analyse für Werkstoff 1.4501 nach Glühung bei 1100 ºC 15 min / 0,03 
Ks -1. 
Die Probe des Werkstoffs 1.4882 wurde nach Glühung bei 1100 ºC 15 min / 0,03 
Ks -1 untersucht. Die Zusammensetzung der austenitischen Grundmatrix wird in Bild 
45 bestimmt. Verständlichweise werden dabei sehr ähnliche Gehalte von 
Legierungselemente Mn, Cr, Mo, Ni, Nb und W wie die in Stahlanalyse ermittelt. In 
den M(C,N)-Ausscheidungen werden Nb-Gehalte von 75 bis 82 % und geringere 
Gehalte von Fe und Cr gemessen. Die dritte Phase enthält hauptsachlich Cr mit 
einem Gehalt von 49 bis 51 %, daneben werden Fe (21 bis 23 %), Mn (7 %), W (5 bis 
6%) und Mo (2 %) beobachtet. Hier wurde kein reines Karbid oder Nitrid ermittelt. Zur 
Erklärung dieser Streuung muss erwähnt werden, dass die EDX-Analyse bei 
kleineren Ausscheidungen leicht zu unechten Werten führen kann, wenn der durch 
den Elektronenstrahl angeregte Probenbereich größer als die untersuchende 
Ausscheidung ist /40/. Andererseits zeigen die Ergebnisse keinen Beweis zur Bildung 
der Sigma-Phase, da eine sehr lange Haltedauer zur Ausscheidung der Sigma-
Phase in der austenitischen Matrix benötigt wird /28/. 
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 Elemente in Massen-% 
 Fe Mn Cr Mo Ni Nb W C N 
1 / γ 47,18 8,38 23,82 1,77 3,61 3,44 1,82 6,81 2,88
2 / Nb(C,N) 4,73 1,13 4,35 n.b. n.b. 75,10 0,55 9,14 6,91
3 / Nb(C,N) 1,27 0,64 3,05 n.b. n.b. 82,22 n.b. 10,35 n.b.
4 / M23C6 oder 
M2N 
21,22 7,42 50,98 1,93 0,93 0,79 5,69 7,20 3,63
5 / M23C6 oder 
M2N 
22,59 6,97 48,67 2,37 1,14 n.b. 4,82 9,01 4,07
6 / Nb(C,N)  0,82 0,41 2,74 n.b. n.b. 80,52 n.b. 9,04 8,61
* n.b.= nicht bestimmt 
Bild 45: EDX-Analyse für Werkstoff 1.4882 nach Glühung bei 1100 ºC 15 min / 0,03 
Ks -1. 
Aus den durchgeführten Untersuchungen lassen sich folgende Ergebnisse für die 
Ausscheidungen ableiten.  
- Intermetallische Phase: Die Sigma-Phase wurde nur beim Superduplex-Stahl 
1.4501 beobachtet, da die Ausscheidung der Sigma-Phase im Ferrit wesentlich 
einfacher ist. Die χ-Phase bildet sich auch im Ferrit. Die Stähle 1.4452 und 1.4882 
zeigen ein austenitisches Gefüge.  
- Karbide/Nitride: Die M6C Karbide wurden wegen der geringeren Kohlenstoffgehalte 
bei den untersuchten Werkstoffen nicht gefunden. Bei dem Werkstoff 1.4882 wurde 
M(C,N) und M23C6 beobachtet. Der Werkstoff 1.4882 weist in einer Matrix aus 
Austenit eine Gesamtmenge an M(C,N) Ausscheidungen von 2 bis 3 Vol.- % auf, die 
bei einer Glühtemperatur von 1200 ºC und einer Haltezeit von 15 Minuten noch im 
Gefüge vorhanden ist. Neben M(C,N) Ausscheidungen wurde die Perlit-Phase 
beobachtet. Nach einer Lösungsglühung bei 1200 º kann die Perlit-Phase in Lösung 
gebracht werden. 
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5.2 Untersuchungen zur Warmumformbarkeit und Warmumformgrenzen 
Bei der Untersuchung der Warmumformbarkeit ist die Ermittlung der optimalen 
Temperaturführung und der Umformparameter sehr wichtig. Mit Hilfe der Heißzug- 
und Stauchversuche lassen sich die mechanischen Eigenschaften und das 
Schmiedefenster bestimmen. Dabei werden die Parameter wie der Umformgrad und 
die Temperatur eines Schmiedeprozess systematisch variiert. Ziel ist die Aufstellung 
eines optimalen Schmiedefensters für jeden der untersuchten hoch stickstofflegierten 
Stähle 1.4452, 1.4501 und 1.4882. 
In Heißzugversuch wird die untere Temperaturgrenze bestimmt, bei der es zum 
Zähigkeitsabfall kommt und die daher als Maß für die Kanten- und 
Flächenrissanfälligkeit angesehen wird. Alle weiteren Stauchversuche werden 
deshalb unter der Betrachtung der Ergebnisse von Heißzugversuchen durchgeführt. 
So werden in diesem Temperaturbereich Stauchproben bis zur Rissbildung 
umgeformt.  
5.2.1 Ergebnisse der Heißzugversuche 
Zur Ermittlung der Hochtemperaturfestigkeit und –zähigkeit wurden Heißzugversuche 
durchgeführt. Dabei wurde die Brucheinschnürung als Kenngröße für die Zähigkeit 
und die maximale Zugkraft als Kenngröße für die Festigkeit ermittelt. Das 
Ausgangsgefüge der Heißzugproben kann einen entscheidenden Einfluss auf den 
Brucheinschnürung-Umformtemperatur-Verlauf haben. Anschließend wurden die 
Bruchflächen der Heißzugproben mittels Lichtmikroskopie und 
Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Die Heißzugversuche wurde mit einer 
konstanten Umformgeschwindigkeit von 1 /s durchgeführt.  
Zur Bestimmung der Parameter bei den Heißzugversuchen wurden zunächst die 
Liquidus- und Solidustemperaturen der Versuchswerkstoffe mittels 
Differentialthermoanalyse bestimmt sowie mittels thermodynamischer Berechnungen 
ermittelt. Die Ergebnisse sind in Tabelle 7 zusammengefasst. Die Berechnungen der 
Liquidus- und Solidustemperatur für den Referenzstahl 1.4301 stimmen mit den 
durch DTA ermittelten Werten sehr gut überein. Bei den Werkstoffen 1.4452, 1.4501 
und 1.4882 zeigen die Berechnungen und die durch DTA ermittelten Temperaturen 
große Abweichungen.  
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Tabelle 7: Berechnete und die durch Differentialthermoanalyse ermittelte 
Liquidustemperaturen und Solidustemperaturen der Versuchswerkstoffe.  
Werkstoff-
nummer 
berechnet durch DTA ermittelt 
TS,  
ºC 
TL, 
ºC Erstarrungsintervall
TS,  
ºC 
TL, 
ºC Erstarrungsintervall
1.4301 1423 1455 32 1434 1465 31
1.4452 1351 1388 37 1390 1454 64
1.4501 1335 1441 106 1438 1469 31
1.4882 1332 1360 28 1296 1409 113
 
Bild 46 zeigt die gemessene Brucheinschnürung und die Schliffbilder für den 
Referenzstahl 1.4301. Mit steigender Umformtemperatur nimmt erwartungsgemäß 
die erreichte Brucheinschnürung von 40% auf 90% zu. Die Schliffbilder zeigen, dass 
hauptsächlich die Bildung von Poren bei Warmumformtemperaturen zwischen 900 ºC 
und 1300 ºC zu einem zähen Bruch führt. Der andere Effekt ist, dass die Zähigkeit 
durch Rekristallisation bei 1050 ºC steigt.  
In Bild 47 sind die gemessene Brucheinschnürung und die Schliffbilder von 
Werkstoff 1.4452 zu sehen. Bei niedrigen Umformtemperaturen von 900 ºC bis 
1050 ºC zeigen die Ergebnisse eine Brucheinschnürung unter 10 %. Bei Betrachtung 
von Bruchflächen der Heißzugproben wird deutlich, dass interkristalline Brüche mit 
einer geringeren plastischen Verformung auf einzelnen Korngrenzen auftreten. 
Bezüglich der größeren Austenitausgangskörner wird der Bruch mit einer geringeren 
plastischen Verformung auf einzelnen Korngrenzen stattfinden. Über einer 
Temperatur von 1050 ºC steigt die Brucheinschnürung. Obwohl einige neue 
rekristallisierte Körner bei 1100 ºC zu beobachten sind, ist die Rekristallisation nicht 
sehr wirksam in Bezug auf das Bruchverhalten. Der maximale Einfluss der 
Rekristallisation am Bruchprozess wird oberhalb 1150 ºC gewonnen, wobei eine 
Brucheinschnürung von 60% erreicht wird. Mit steigenden Temperaturen wird die 
Kornvergröberung noch mal effektiv, daher nimmt die Zähigkeit wieder ab. Unterhalb 
einer Umformtemperatur von 1300 ºC steigt die Zähigkeit an. Andererseits wurde bei 
1300 ºC fast keine Brucheinschnürung gesehen, da entlang der Korngrenzen 
Aufschmelzungen auftraten. Eine empfohlene Warmumformung liegt bei 
Temperaturen von 1150 ºC bis 1250 ºC. 
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Bild 46: Brucheinschnürung/Umformtemperatur-Schaubild und Querschliffbilder nach 
Heißzugversuchen mit einer Umformgeschwindigkeit von 1/s für Werkstoff 1.4301. 
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Bild 47: Brucheinschnürung/Umformtemperatur-Schaubild und Querschliffbilder nach 
Heißzugversuchen mit einer Umformgeschwindigkeit von 1/s für Werkstoff 1.4452. 
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In Bild 48 sind die Brucheinschnürung und die Bruchflächen des Superduplex-Stahls 
1.4501 dargestellt. Die Brucheinschnürung wird generell mit steigender 
Temperaturen zunehmen. Ein Steilabfall der Brucheinschnürung findet bei 1050 ºC 
statt. Dieser zweite Zähigkeitsabfall erreicht einer Brucheinschnürung von 65 % bei 
900 ºC. Bei Temperaturen zwischen von 1100 ºC bis 1300 ºC verbleibt die 
Brucheinschnürung auf einem Niveau zwischen 80-90 %. Die mikroskopische 
Betrachtung zeigt für die Heißzugproben bei Temperaturen zwischen 900 ºC und 
1150 ºC, dass die Porenbildung mit steigender Umformtemperatur abnimmt. Daher 
wird diese Zähigkeitssteigerung erklärt. Die Ausscheidungen konnten im Gefüge 
lichtmikroskopisch nicht nachgewiesen werden.  
Bild 49 zeigt die Ergebnisse der Heißzugversuche für Werkstoff 1.4882. Die 
Ergebnisse zeigen, dass eine maximale Brucheinschnürung von ca. 30 % erreichbar 
ist. Diese maximale Brucheinschnürung verbleibt bei Temperaturen von 1000 ºC bis 
900 ºC konstant. Unterhalb 1250 ºC steigt die Brucheinschnürung tendenziell mit 
sinkender Temperatur an, wobei ein Abfall der Zähigkeit bei einer Temperatur von 
1100 ºC beobachtet wird. Die lichtmikroskopische Betrachtung der Proben nach dem 
Heißzugversuch ergibt generell, dass der Bruch entlang der Ausscheidungen 
verläuft. Oberhalb 1250 ºC tritt keine Brucheinschnürung auf, da die Bruchoberfläche 
bei z.B. 1300 ºC keine Porenbildung oder plastische Verformung zeigt.  
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Bild 48: Brucheinschnürung/Umformtemperatur-Schaubild und Querschliffbilder nach 
Heißzugversuchen mit einer Umformgeschwindigkeit von 1/s für Werkstoff 1.4501. 
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Bild 49: Brucheinschnürung/Umformtemperatur-Schaubild und Querschliffbilder nach 
Heißzugversuchen mit einer Umformgeschwindigkeit von 1/s für Werkstoff 1.4882. 
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Die Form der Brucheinschnürung/Umformtemperatur-Kurven deutet bereits darauf 
hin, dass in den untersuchten Werkstoffen verschiedene Bruchmechanismen 
wirksam sind. Es ist daher von Interesse, durch rasterelektronenmikroskopische 
Untersuchungen der Bruchflächen der Heißzugproben bei 950 ºC für die hoch 
stickstofflegierten Stähle und bei 1050 ºC für die Referenzgüte 1.4301 anzufertigen. 
Bild 50 zeigt die Bruchflächen der Heißzugproben. Die Referenzgüte 1.4301 und der 
Werkstoff 1.4501 zeigen eine ausgeprägte Porenbildung im rissnahen Bereich, was 
mit den hohen Werten der Brucheinschnürung im Einklang steht. Die mikroskopische 
Betrachtung der Proben des Werkstoffes 1.4452 ergibt, dass der Bruch interkristallin 
entlang der Korngrenzen verläuft. Da die ASTM Austenitkorngröße 0 bis -2 
ausgewertet wurde, kann die schlechtere Zähigkeit bei 950 ºC durch eine 
Kornvergröberung während Lösungsglühung erklärt werden. Der Stahl 1.4882 zeigt 
maximale Brucheinschnürung von ca. 30% bei 950 ºC. Auf den lichtmikroskopischen 
Bildern des Bruchbereiches für den Werkstoff 1.4882 sind ca. 50 µm große, nadelige 
Niobkarbonitride sichtbar, die als rissauslösend angesehen werden. 
 
Bild 50: REM Aufnahmen der Bruchflächen nach den Heißzugversuchen mit 
einer Umformgeschwindigkeit 1/s; a) 1.4301 bei 1050 ºC sowie b) 1.4452, c) 1.4501 
und d) 1.4882 bei 950 ºC. 
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5.2.2 Ergebnisse der Stauchversuche 
Durch Stauchversuche mit Ermittlung der Rissentstehung kann das 
Umformvermögen eines Werkstoffes für verschiedene Temperaturen, 
Umformgeschwindigkeiten, Spannungszustände und die jeweilige Vorgeschichte des 
Werkstoffes untersucht werden. 
5.2.2.1 Bestimmung der Probengeometrie zur Rissbildung 
Der Stauchversuch kann im Prinzip mit unterschiedlicher Probengeometrie 
durchgeführt werden. Zur Bestimmung einer passenden Probengeometrie zur 
Rissbildung wurden Stauchversuche bei 1050ºC an den in Bild 20b dargestellten 
Probengeometrien durchgeführt. Neben zylindrischen Proben, deren Höhen- zu 
Durchmesserverhältnis variiert, wurde die Kragenprobe gestaucht, die in der Mitte 
einen größeren Durchmesser aufweist als an den Stirnflächen.  
Bei Durchführung der Stauchversuche wurden die Höhen und Durchmesser sowie 
die Maximalkraft gemessen und der Betrag des Umformgrades wurde nach 
Gleichung 20 berechnet. Im Anhang sind die Versuchparameter der Stauchversuche 
dargestellt.  
Die gestauchten Proben werden makroskopisch und mikroskopisch auf die 
Schädigungen wie Rissfreiheit untersucht und beurteilt. Bild 51 und Bild 52 zeigen 
die Oberflächenrisse nach Stauchen bei 1050 ºC für die untersuchten Werkstoffe. In 
den Bildern wurden die Rissbereiche mit einem gelben Rahmen markiert.  
Das makroskopische Erscheinungsbild der Proben aus hoch stickstofflegierten 
Stählen ist stark unterschiedlich. Häufig findet man einen sehr inhomogenen 
Stofffluss nach dem Stauchen (Bild 51a). Einige Proben sind sehr stark oval verzerrt 
und zum Teil auch noch um die Längsachse verdreht. Die Ursache ist ebenfalls in 
den komplexen Ausscheidungs- und Umwandlungsvorgängen der untersuchten 
Werkstoffe zu suchen /2,60/. 
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a)      b) 
Bild 51: Oberflächerisse nach den Stauchversuchen für die Werkstoffe a) 1.4301 
und b) 1.4452. 
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a)      b) 
Bild 52: Oberflächerisse nach den Stauchversuchen für die Werkstoffe a) 1.4501 
und b) 1.4882. 
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Aus den Ergebnissen der Stauchversuche bei 1050 ºC wurden für jede 
Probegeometrie (Normal-, Mittel-, Flach- und Kragenprobe) die Grenzwerte zur 
Rissbildung in Bild 53 ermittelt. Es sind jeweils die rissfreien (kreisförmige Punkte) 
und die rissbehafteten (kreuzförmige Punkte) Proben mit dem entsprechenden 
Umformgrad angegeben. Da entweder Kraft- oder Dimensionalgrenzen des 
Warmumformsimulators während des Stauchens erreicht wurden, konnte nicht jede 
Probegeometrie bei allen Umformtemperaturen bis zum Rissauftritt gestaucht 
werden. 
Beim Vergleich der mit verschiedener Probengeometrie ermittelten Risshöhen in Bild 
53 fällt auf, dass eine Rissbildung mit der Normal- und der Kragenprobe einfacher zu 
ermitteln ist. Die Flachproben weisen keine Rissbildung nach dem Stauchen auf. Die 
Mittelproben zeigen Rissbildung nur für den Werkstoff 1.4882. Es wurde festgestellt, 
dass die Normal- und Kragenproben eine „günstige“ Rissempfindlichkeit haben. Für 
weitere Stauchversuche bei verschiedenen Umformtemperaturen zwischen 900 ºC 
und 1300 ºC (Kapitel 5.2.2.2) wurden die Kragenproben ausgewählt, da der 
Rissbereich an dieser Probengeometrie im Kragen einfacher zu erkennen ist.  
Beim Vergleich der Risshöhen für jeden der untersuchten Werkstoffe in Bild 53 fällt 
auf, dass der Referenzstahl 1.4301 und der Superduplex-Stahl 1.4501 höhere 
Umformgrade bei einer Umformtemperatur von 1050 ºC zeigen. Die Proben (Flach, 
Mittel und Normal) des Referenzmaterial 1.4301 zeigte keine Rissbildung bis zu 
einem maximalen Umformgrad von 1,2. Allerdings traten an den Kragenproben 
bereits Risse ab einem Umformgrad von ca. 0,8 auf. Der hoch stickstofflegierte 
Superduplex-Stahl 1.4501 weist generell keine Rissbildung auf, mit der Ausnahme 
der Normalproben, deren Rissempfindlichkeit höher ist. 
Die hoch stickstofflegierten Stähle 1.4452 und 1.4882 weisen generell eine große 
Rissempfindlichkeit auf. Bei den Normal- und Kragenproben des Werkstoffs 1.4452 
tritt ein Riss auf, während die Mittel- und Flachproben rissfrei sind. Die Proben des 
Werkstoffs 1.4882 weisen auch eine sehr hohe Rissempfindlichkeit auf. Die 
Kragenproben konnten bis zu einem maximalen Umformgrad von etwa 0,3 (Stahl 
1.4882) gestaucht werden. Bei den anderen Probenformen traten ab einem 
Umformgrad von 0,55 (Normal) und 0,85 (Mittel) Risse auf. An den Flachproben trat 
keine Rissbildung bis zu einem Umformgrad von ca. 0,6 auf und höhere 
Umformgrade waren wegen erhöhtem Kraftbedarf nicht erreichbar.  
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Bild 53: Rissgrenzen der Kragen-, Flach-, Mittel- und Normalproben für die 
Werkstoffe 1.4301, 1.4452, 1.4501 und 1.4882, gestaucht bei 1050ºC. 
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5.2.2.2 Bestimmung des Schmiedefensters 
Die Bestimmung der Probengeometrie zur Rissbildung erfolgte durch 
Stauchversuche bei den Umformtemperaturen zwischen 900 ºC und 1300 ºC. Die 
Kragenproben wurden mit einer Umformgeschwindigkeit von 1 /s gestaucht, um das 
Schmiedefenster der hoch stickstofflegierten Stähle 1.4452, 1.4501 und 1.4882 zu 
ermitteln. In Bild 54 sind die Grenzwerte der Umformung angegeben. Der 
Umformgrad der jeweils letzten rissfreien und ersten rissbehafteten Probe ist mit zwei 
Linien markiert. Es sind jeweils die rissfreien (kreisförmige Punkte) und die 
rissbehafteten (kreuzförmige Punkte) Proben mit dem entsprechenden Umformgrad 
angezeigt. Bei einigen Proben (kleine Punkte) ist es mittels Stereomikroskop unklar, 
ob ein Riss entstanden ist oder nicht.  
Beim Vergleich der nach verschiedenen Umformtemperaturen ermittelten Risshöhen 
des Werkstoffs 1.4452 fällt auf, dass die Proben, die bei Temperaturen zwischen 
1150 ºC und 1250 ºC gestaucht wurden, eine höhere Umformbarkeit aufweisen. Die 
Proben können bei diesem Umformtemperaturbereich mit einem Umformgrad von 
etwa 0.4 bis 0,5 ohne Rissbildung gestaucht werden.  
Der Werkstoff 1.4501 zeigte generell eine sehr gute Umformbarkeit. Die 
Kragenproben wiesen bei den Umformtemperaturen 1000 ºC, 1050 ºC, 1200 ºC und 
1300 ºC keinen Riss auf. Bei Umformtemperaturen zwischen 900 ºC und 1300 ºC 
können die Proben mit einem Umformgrad von unter 0.6 ohne Rissbildung gestaucht 
werden.  
Eine schlechte Umformbarkeit wurde für Werkstoff 1.4882 beobachtet. Die 
Ergebnisse zeigen, dass dieser Werkstoff bei Temperaturen zwischen 900 ºC und 
1250 ºC mit einem Umformgrad von über 0.25 ohne Rissbildung nicht umgeformt 
werden kann. Der maximale Umformgrad ohne Rissbildung wurde bei einer 
Umformtemperatur von 1200 ºC ermittelt.  
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Bild 54: Schmiedefenster der untersuchten hoch stickstofflegierten Werkstoffe 
1.4452, 1.4501 und 1.4882 (n. a.; nicht auswertbar Versuch). 
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6 Diskussion 
6.1 Interpretation der Ausscheidungen und Hochtemperatureigenschaften 
Die Hochtemperatureigenschaften wie Festigkeit und Zähigkeit können durch die 
Ausscheidungen, die Phasenumwandlung und die Temperatur stark beeinflusst 
werden. Hier werden die Ergebnisse der Ausscheidung und 
Hochtemperatureigenschaften für die Werkstoffe 1.4301, 1.4452, 1.4501 und 1.4882 
zusammengefasst. Die Hochtemperatureigenschaften wurden in einem 
Temperaturbereich zwischen 900 ºC und 1300 ºC ermittelt.  
Der Stahl 1.4301 wurde als Referenz bestimmt, da keine Probleme beim Umformen 
auftreten. Bei dem Referenzstahl 1.4301 wurden die Hochtemperatureigenschaften 
in einem Temperaturbereich zwischen 900 ºC und 1300 ºC gemessen, in dem keine 
Ausscheidung nach thermodynamischen Berechnungen auftritt. Des Weiteren 
zeigten die Untersuchungen der Ausscheidungen keine Ausscheidung bei 
Lösungsglühtemperaturen zwischen 1000 ºC und 1200 ºC. Die Brucheinschnürungen 
und die Festigkeit bei Umformtemperaturen zwischen 900 ºC und 1300 ºC sind 
generell temperaturabhängig. Bei höheren Umformtemperaturen findet man einen 
höheren Zähigkeitswert und geringeren Kraftbedarf, wodurch eine bessere 
Umformbarkeit erreicht wird.  
Der Stahl 1.4452 zeigt sehr günstige Umformbarkeit bei Temperaturen zwischen 
1150 ºC und 1250 ºC, obgleich er den höchsten N-Gehalt von 0,8 Massen-% enthält. 
Die thermodynamischen Berechnungen und die Untersuchung zu Ausscheidungen 
ergeben, dass die Ausscheidung der M2N Phase unterhalb dieses optimalen 
Umformtemperaturbereichs stattfindet. Daher zeigt sich eine schlechtere 
Umformbarkeit bei Temperaturen zwischen 900 ºC und 1100 ºC. Neben den 
Ausscheidungen kann die Rekristallisation auf die Hochtemperatureigenschaften des 
Stahls 1.4452 einwirken. Nach Lösungsglühung zwischen 1000 ºC und 1200 ºC liegt 
die Korngröße bei ASTM 0 bis -2. Nach Betrachtung der Bruchflächen der 
Heißzugversuche wird ein rekristallisiertes Gefüge bei Umformtemperaturen oberhalb 
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1100 ºC beobachtet. Deshalb kommt es zu einer Erhöhung der Umformbarkeit 
oberhalb dieser Temperatur. Bei der höheren Temperatur von 1300 ºC wurde 
Aufschmelzungen auf Korngrenzen beobachtet, was man bei einer Lösungsglühung 
berücksichtigen sollte.  
Bei Werkstoff 1.4501 zeigt sich allgemein eine sehr günstige Umformbarkeit wie 
Referenzstahl 1.4301. Diese gute Umformbarkeit wird vor allem bei hohen 
Temperaturen von den ferritischen Anteilen getragen. Die Heißzugversuche und 
Stauchversuche zeigen, dass eine Umformung des Werkstoffs 1.4501 nicht 
problematisch erscheint. Bei Temperaturen unterhalb 1050 ºC kann es eine 
Ausscheidung von Sigma-Phase auftreten, die das Umformen nicht beeinflusst, da 
diese Ausscheidung eine länger anhaltende isotherme Phase benötigt.  
Der Werkstoff 1.4882 weist die ungünstigen Hochtemperatureigenschaften auf, da 
die primäre Nb(C,N)- Ausscheidung bei Temperaturen zwischen 900 ºC und 1300 ºC 
immer stabil ist. Die thermodynamische Berechungen ergeben, dass sich diese 
primäre Nb(C,N)- Ausscheidung bereit in der Schmelze bildet. Deshalb können diese 
Ausscheidungen nach dem Lösungsglühen nicht aufgelöst werden. Die 
Untersuchungen der Ausscheidung zeigt auch, dass die M(C,N) Ausscheidungen bei 
Lösungsglühtemperaturen zwischen 1000 ºC und 1200 ºC im Gefüge vorliegen.  
Aus der Interpretation der Ausscheidungen und Hochtemperatureigenschaften 
lassen sich folgende Ergebnisse für die Umformbarkeit ziehen. Die Umformung der 
hoch stickstofflegierten Stähle 1.4452 und 1.4882 sollte bei entsprechendem 
optimalen Umformtemperaturbereich möglichst schnell durchgeführt werden, damit 
keine Ausscheidungen von M2N und M23C6 (Stickstoffperlit oder Perlit) während 
Umformung auftreten, die die Rissempfindlichkeit erhöhen können. Nach der 
Umformung sollten die Proben auch beschleunigt abgekühlt werden, um diese 
Ausscheidungen zu vermeiden. Die Werkstoffe 1.4301 und 1.4501 können im 
Vergleich zu den Stählen 1.4452 und 1.4882 sehr gut umgeformt werden.  
6.2 Vergleich der Heißzug- und Stauchversuche  
Es wurden die Ergebnisse der Heißzug- und Stauchversuche verglichen. Die 
Bruchflächen nach dem Heißzugversuch und die Oberflächenrisse nach dem 
Stauchversuch wurden mit Hilfe von licht- und rasterelektronenmikroskopischen 
(REM) Untersuchungen betrachtet. Die Oberflächenrisse nach Stauchen zeigen eine 
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sehr ähnliche Bruchoberfläche wie die Bruchflächen nach dem Heißzugversuch. Die 
Bruchverläufe bei Heißzug- und Stauchversuch sind vergleichbar. Allerdings wurde 
keine Mikroporenbildung nach dem Stauchen gefunden. 
Die mittels Heißzugversuch ermittelte Brucheinschnürungen und maximalen 
Zugkräfte werden in Bild 55 bei Prüftemperaturen zwischen 1300 ºC und 900 ºC im 
Vergleich dargestellt. Die Brucheinschnürung des Referenzstahls 1.4301 und des 
Werkstoffes 1.4501 weisen einen vergleichbaren Verlauf auf, während die Werkstoffe 
1.4452 und 1.4882 deutlich davon abweichen. Für die Werkstoffe 1.4301 und 1.4501 
sinkt die Brucheinschnürung mit sinkender Umformtemperatur zwischen 1300 ºC und 
900 ºC von einer Brucheinschnürung von ca. 90 % auf ca. 65 % beziehungsweise ca. 
40 % ab. Der Superduplexstahl 1.4501 weist bei geringfügig niedrigerer Maximalkraft 
bei nahezu allen Prüftemperaturen eine höhere Brucheinschnürung auf. Die 
Brucheinschnürung der Werkstoffe 1.4452 und 1.4882 sind dagegen bei 1300 ºC 
nahe Null, da vermutlich entlang der Korngrenzen Aufschmelzungen auftraten. Bei 
dieser Temperatur zeigen beide Werkstoffe konsequenterweise fast keine ertragbare 
Zugkraft. Mittels DTA-Untersuchungen wurde die Solidus-Temperatur des 
Stahls 1.4882 zu 1296 ºC bestimmt, was mit dem beobachteten Verhalten der 
Brucheinschnürung übereinstimmt. Die DTA-Untersuchung ergibt allerdings für den 
Stahl 1.4452 mit einer Solidus-Temperatur von 1390 ºC eine Diskrepanz zu der 
gemessenen Brucheinschnürung. Der Werkstoff 1.4452 weist einen starken Anstieg 
der Brucheinschnürung und der Zugkraft mit sinkender Temperatur auf, wobei bei 
1150ºC mit einer Brucheinschnürung von über 60 % ein relatives Maximum erreicht 
wird. Bei weiter abnehmender Temperatur findet ab etwa 1100 ºC ein 
Zähigkeitsabfall statt, so dass die Brucheinschnürung bis auf einen Wert von etwa 5 
% bei 950ºC sinkt. Für den Werkstoff 1.4882 steigt die Brucheinschnürung mit 
sinkender Temperatur und erreicht ein Maximum von etwa 30% bei 1000 ºC. 
Unterhalb 1000 ºC bleibt die Zähigkeit konstant bis zur niedrigsten 
Umformtemperatur von 900 ºC. Die Werkstoffe 1.4452 und 1.4882 weisen bei 900 °C 
signifikant höhere Maximalkräfte auf als die Stähle 1.4301 und 1.4501, wobei die 
höchsten Werte der Kraft bei dem Nb-legierten Stahl gemessen wurden. 
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a)
b)
 
Bild 55: Warmumformtemperaturabhängigkeit der Brucheinschnürung (a) und 
Zugkraft (b) der untersuchten Werkstoffe. Umformgeschwindigkeit: 1/s 
Zum Vergleich der Umformbarkeit für hochstickstofflegierten Stähle 1.4452, 1.4501 
und 1.4882 wurden Stauchversuche bei umformkritischen Temperaturen 
durchgeführt. Die Ergebnisse sind in Bild 56 noch einmal dargestellt. Bei dem 
Vergleich mit dem Superduplex-Stahl 1.4501 zeigen die austenitischen Stähle 
1.4452 und 1.4882 schlechtere Umformbarkeit. Die Umformbarkeit ist für Stahl 
  87
1.4452 relativ besser, so dass ein Umformgrad von ca. 0,5 bei Temperaturen 
zwischen 1150 ºC und 1250 ºC ergibt. 
 
Bild 56: Das Schmiedefenster der hochstickstofflegierten Stähle 1.4452, 1.4501 und 
1.4882.  
6.3 Schlussfolgerung für die Warmumformbarkeit der hoch 
stickstofflegierten Stähle 
In der Regel wird die Umformstrategie so festgelegt, dass nach Erwärmen auf die 
Umformtemperatur die festigkeitssteigernden Nitride vollständig gelöst vorliegen. 
Werkstoff 1.4882 ist jedoch Nb-mikrolegiert, um die Löslichkeit des Stickstoffs zu 
erhöhen. Es bilden sich schwer lösliche primäre Karbonitride, die die Zähigkeit bei 
Umformtemperaturen von 900°C-1300°C negativ beeinflussen. Wegen dieser 
stabilen Niob-Ausscheidungen kann die Umformung von Stahl 1.4882 nach einer 
Lösungsglühung nicht verbessert werden. Die optimale Warmumformbarkeit liegt 
allerdings bei Temperaturen zwischen 1050 ºC und 1200 ºC. Bei niedrigeren 
Temperaturen wird die Umformung nicht empfohlen, da der Kraftbedarf sehr stark 
erhöht wird. 
Das Schmiedefenster des Werkstoffs 1.4452 wird durch die Ausscheidung von Cr2N 
Nitriden und die Rekristallisation während der Umformung beeinflusst. Da sich diese 
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Nitride bei Temperaturen unterhalb 1100 ºC ausscheiden, sollte dies zur Bestimmung 
einer Temperatur bei der Lösungsglühung und der Umformung berücksichtigt 
werden. Das Rekristallisationsverhalten der hoch stickstofflegierten Stähle liegt 
außerhalb des Themas dieser Arbeit. Jedoch wurde in den metallographischen 
Untersuchungen beobachtet, dass die Rekristallisation bei einer Umformtemperatur 
von 1150 ºC abläuft; dadurch wurden höhere Zähigkeitswerte bei 1150 ºC ermittelt. 
Für den Werkstoff 1.4452 sollte das Rekristallisationsverhalten bei einer 
Umformungstemperatur von 1150 ºC nachgeprüft werden, da dort eine Möglichkeit 
zur Verbesserung der Warmumformbarkeit liegt. Des Weiteren beträgt die ASTM-
Korngroße 0 bis -2 für Werkstoff 1.4452 nach der Lösungsglühung. Durch eine 
Kornfeinung können die Hochtemperatureigenschaften dieses Werkstoffs verbessert 
werden.  
Die Warmumformbarkeit des Referenzstahls 1.4301 und Superduplex-Stahls 1.4501 
erscheint generell unproblematisch. Die Ergebnisse der Heißzug- und 
Stauchversuche zeigen, dass eine Umformung der Werkstoffe 1.4301 und 1.4501 im 
Temperaturbereich zwischen 1050 ºC und 1300 ºC praktisch erscheint.  
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7 Zusammenfassung 
In dieser Arbeit wurden drei hoch stickstofflegierte Stähle 1.4452, 1.4501 und 1.4882 
und einen Referenzstahl 1.4301 untersucht. Ziel ist die Identifikation des 
Schmiedefensters für die wirtschaftliche Warmumformung von stickstoffhaltigen 
Stählen unter Berücksichtigung der Modellierung von Ausscheidungen und 
experimentellen Simulationen von Umformung.  
Zur Ermittlung des Ausscheidungsverhaltens und der Phasenumwandlungen wurden 
mit Hilfe der Thermo-Calc die Phasenzustanddiagramme berechnet. In Verbindung 
mit den Untersuchungen der Ausscheidungen werden Rückschlüsse auf die 
gebildeten Ausscheidungen gezogen. Die experimentellen Untersuchungen zum 
Ausscheidungsverhalten mittels Abschreckversuchen und Metallographie sowie 
thermodynamische Berechnungen zeigen, dass eine vollständige Auflösung der 
sekundären Phasen vor der Warmumformung bei optimaler Lösungsglühung 
stattfindet und dass dann nur noch bei dem Werkstoff 1.4882 Ausscheidungen von 
Nb(C,N) auftreten.  
Um die Proben bei einer auf den industriellen Prozess übertragbaren Oberfläche zu 
untersuchen, wurden die Proben der Heißzug- und Warmstauchversuche unter einer 
NCO2-Atmosphäre vorgeglüht. Durch Heißzugversuche wurde der Einfluss von 
Umformtemperaturen von 900 ºC bis 1300 ºC untersucht. Diese Untersuchungen 
zeigen, dass die austenitischen Werkstoffe 1.4882 und 1.4452 im Vergleich zu ihrem 
Referenzwerkstoff 1.4301 die kleinste Umformbarkeit aufweisen.  
In Stauchversuchen wurde der Einfluss der Umformtemperatur auf die 
Rissanfälligkeit stickstofflegierter Werkstoffe 1.4452, 1.4501 und 1.4882 ermittelt. Mit 
diesen Ergebnissen wurde ein Schmiedefenster erstellt. Die Ergebnisse zeigen, dass 
die Werkstoffe 1.4882 und 1.4452 bei einer Umformtemperatur oberhalb 1050 °C 
besser umgeformt werden können. Der austenitisch-ferritische Superduplex-Stahl 
1.4501 weist weniger Rissanfälligkeit auf als die übrigen hoch stickstofflegierten 
austenitischen Stählen.  
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Die so gewonnenen Erkenntnisse lassen sich über Simulationen und Modellierung 
auf die großtechnische Fertigung übertragen. Die Untersuchungen zur 
Warmumformbarkeit von hoch stickstofflegierten Stählen 1.4452, 1.4501 und 1.4882 
lassen sich wie folgt zusammenfassen: 
- Die Temperaturbereiche für rissfreie Umformung sind für die austenitischen 
Werkstoffe 1.4452 und 1.4882 stärker eingeschränkt als bei dem nicht 
stickstofflegierten Referenzstahl 1.4301 und dem hoch stickstofflegierten 
Superduplex-Stahl 1.4501. 
- Inhomogenitäten wie Ausscheidungen und eine Kornvergröberung können zu 
Schwierigkeiten bei der Umformung führen. Die Ermittlung einer werkstoffgerechten 
Lösungsglühungstemperatur ist wichtig. 
- Beim langsamen Abkühlen nach dem Umformen besteht bei den austenitischen 
Stählen 1.4452 und 1.4882 die Gefahr, dass sich aufgrund der starken 
Stickstoffübersättigung Stickstoffperlit aus M2N bilden. Aus diesem Grunde ist 
beschleunigt abzukühlen und die minimale Umformtemperatur nicht zu 
unterschritten.  
- Bei den stickstofflegierten Stählen 1.4452 und 1.4882 wird im Temperaturbereich 
zwischen 900 ºC und 1250 ºC der Kraftbedarf höher als für den bei Referenzstahl 
1.4301. Hieraus können Einschränkungen beim Umformen entstehen.  
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Abschreckversuche 
 
Tabelle A-1: Versuchsparameter Abschreckversuche 
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Bild A-1: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Abschreckversuche des Werkstoffs 
1.4301 (ER III 01-09), V2A-Beize. 
 
 
Bild A-2: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Abschreckversuche des Werkstoffs 
1.4452 (AR III 01-09), Bereha II. 
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Bild A-3: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Abschreckversuche des Werkstoffs 
1.4501 (CR III 01-09), Bereha II. 
 
 
 
Bild A-4: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Abschreckversuche des Werkstoffs 
1.4882 (DR III 01-09), Bereha II. 
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Differentialthermoanalyse 
 
Bild A-5: DTA Kurven zur Bestimmung der Solidus- und Liquidustemperaturen für 
Stahl 1.4452.  
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Heißzugversuch 
Tabelle A-2: Versuchsparameter Heißzugversuch. 
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Stauchversuch 
Tabelle A-3: Versuchsparameter Stauchversuch (Bestimmung der 
Probengeometrie). 
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Tabelle A-4: Versuchsparameter Stauchversuch (Bestimmung des 
Schmiedefensters). 
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